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1 EINLEITUNG
In der Festkörperphysik nehmen die Untersuchungen der Phänomene Magnetismus und
Supraleitung weiten Raum ein, da beide Bereiche ein bedeutsames Anwendungspotential
bieten. Dabei ist der Magnetismus als Materialeigenschaft schon lange bekannt gewesen,
als 1911 von Kammerlingh Onnes in Quecksilber die Supraleitung entdeckt wurde. Die
Suche nach Substanzen mit immer höheren Sprungtemperaturen bekam bedeutenden
Auftrieb durch die Entdeckung der Hochtemperatursupraleiter durch Bednorz und Müller
1986 [Bedn86] in deren Folge weitere Verbindungen mit Sprungtemperaturen von über
120 K entdeckt wurden [Park88]. Da die Supraleitung durch ein hinreichend großes äußeres
Magnetfeld unterdrückt werden kann, stellt sich die Frage, inwiefern magnetische und
supraleitende Eigenschaften an einer Substanz koexistieren können. Die Untersuchung
der Koexistenz beider Eigenschaften an einer Probe sind notwendig zum weiteren
Verständnis von Supraleitung und Magnetismus. Von Abrikosov und Gor`kov [Abri61]
wurde in diesem Zusammenhang in einer Theorie beschrieben, dass der Einfluss
paramagnetischer Verunreinigungen die Supraleitung unterdrückt.
Besonders wichtig zum Verständnis der Koexistenz beider Phänomene sind Untersuchungen
an magnetischen Supraleitern, da sie beide Eigenschaften vereinen wie die Seltenerd-
Rhodium-Boride (SERh4B4) [Map82] und die Chevrelphasen (SEMo6S8) [Chev71].
Während bei diesen Verbindungen die magnetische Ordnungstemperatur (TN) um eine
Größenordnung unterhalb der supraleitenden Sprungtemperatur (Tc) liegt, treten bei den
1994 entdeckten Seltenerd-Übergangsmetall-Borokarbiden (SENi2B2C) [Cava94, Naga94]
beide Übergänge im selben Temperaturbereich auf. Durch Substitution der Seltenen Erden
kann das Verhältnis beider Ordnungstemperaturen Tc/TN zwischen größer und kleiner 1
verändert werden. Gezielter können Supraleitung und Magnetismus in Mischreihen mit
verschiedenen Seltenen Erden vom Typ SE1xSE21-xNi2B2C beeinflusst werden, da hier
beispielsweise die Stärke der magnetischen Wechselwirkung durch Mischung eines
magnetischen mit einem unmagnetischen Seltenerd-Ion beliebig eingestellt werden kann.
Darüber hinaus werden die Borokarbide intensiv auf Grund ihrer für intermetallische
Verbindungen hohen Sprungtemperatur untersucht.
Wegen der magnetischen Anisotropie der Borokarbide, die bereits an quaternären
Einkristallen nachgewiesen wurde, ist es vorstellbar, dass auch an den pseudoquaternären
Mischreihen mit magnetischen SE-Ionen ein anisotropes Verhalten beobachtet werden kann,
was bisher noch nicht erfolgte. Deshalb war es Ziel der Arbeit Einkristalle vom Typ
SE1xSE21-xNi2B2C mit dem tiegelfreien Zonenschmelzverfahren zu züchten, an denen der
Einfluss des Verhältnisses der Seltenen Erden auf das supraleitende und magnetische
Verhalten untersucht werden kann. Durch Untersuchungen an polykristallinen Proben
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können erste Vorstellungen über die zu untersuchenden Mischreihen gewonnen und es
können die Verbindungen bestimmt werden, deren Eigenschaften noch weitergehend an
Einkristallen untersucht werden sollten. Diese sind wegen der Einphasigkeit und der
kristallographischen Orientierung exakter definiert als beispielsweise Polykristalle. Die
Kenntnis von physikalischen Messungen für verschiedene Kristallorientierungen ermöglicht
ein tieferes Verständnis der zugrundeliegenden Eigenschaften.
Grundlage der Einkristallzüchtung ist eine möglichst genaue Kenntnis der für die
Kristallisation relevanten Ausschnitte des Phasendiagramms, die bisher nur ungenau für
rein quaternäre Verbindungen bekannt sind. Es ist deshalb erforderlich, diese durch
Konstitutionsuntersuchungen gezielt auch für die pseudoquaternären Borokarbide
aufzuklären. Um die gewonnenen physikalischen Messergebnisse interpretieren zu können,
ist die Qualität der Proben von entscheidender Bedeutung. Deren Ausgangsmaterialien
sollten so rein wie möglich sein und die Proben möglichst gut charakterisiert, was eine
Untersuchung der Homogenität der Eigenschaften über die Kristalllänge einschließt.
Insbesondere eine gute Kenntnis über den Existenzbereich der intermetallischen Verbindung
ist erforderlich, da die Zusammensetzung der Verbindung einen entscheidenden Einfluss
auf die Eigenschaften hat und so neben dem Seltenerd-Verhältnis Supraleitung und
Magnetismus beeinflussen kann.
Ein ähnlich komplexes magnetisches Verhalten wie die Borokarbide weist eine weitere
Klasse von intermetallischen Seltenerd-Übergangsmetall-Verbindungen, die Seltenerd-
Palladium-Silizide (SE2PdSi3) [Kot90], auf. Dabei kann die magnetische Ordnung anhand
des Einflusses der magnetischen SE-Ionen auf die Leitungselektronen untersucht werden,
was sich im Verhalten des Magnetowiderstandes ausdrückt. Wegen der kristallographischen
Anisotropie darf auch bei diesen Verbindungen eine Orientierungsabhängigkeit der
physikalischen Eigenschaften vermutet werden, die ebenfalls an Einkristallen aufgeklärt
werden soll. Da über die Phasenbildung dieser Verbindung keine Informationen zur
Verfügung stehen, sind zunächst Konstitutionsuntersuchungen zur Aufklärung des
Phasendiagramms und eine möglichst exakte Charakterisierung der Einkristalle erforderlich.
Durch den Vergleich der Züchtung und Charakterisierung verschiedener intermetallischer
Seltenerd-Übergangsmetall-Verbindungen, soll mit dieser Arbeit versucht werden, ein
tieferes Verständnis über Phasenbildung und Eigenschaften einer breiteren Klasse von
Verbindungen zu gewinnen.
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2 LEGIERUNGSSYSTEME
2.1 Seltenerd-Nickel-Borokarbide
Seit der Entdeckung der intermetallischen Verbindungen SENi2B2C (SE = Y, La, Th, Sc,
Seltenerd-Ion) im Jahr 1994 [Cava94, Naga94] stellen sie ein wichtiges Forschungsgebiet
in der Festkörperphysik dar. Diese Borokarbide zeichnen sich insbesondere dadurch aus,
dass einige von ihnen eine für intermetallische Verbindungen hohe Sprungtemperatur der
Supraleitung von bis zu 16.6 K erreichen [Cava94]. Im Falle der metastabilen YPd2B2C-
Phase konnte mit 23 K sogar eine Sprungtemperatur gemessen werden, die die höchsten
Übergangstemperaturen der A-15 Verbindungen erreicht [Adr94]. Ferner liegt die
magnetische Ordnungstemperatur der SENi2B2C-Verbindungen mit magnetischen SE-Ionen
im Temperaturbereich des supraleitenden Überganges, so dass das Zusammenspiel dieser
Phänomene an den Borokarbiden untersucht werden kann.
2.1.1 Kristallstruktur
Die Kristallstruktur der SENi2B2C wurde von Siegrist et al. 1994 an LuNi2B2C aufgeklärt
und gehört zur Raumgruppe I4/mmm [Sieg94a]. Es handelt sich hierbei um eine Variante
der ThCr2Si2-Struktur mit zusätzlichem C-Atom in der Lu-Ebene. Die tetragonale
Einheitszelle umfaßt zwei Formeleinheiten und weist eine Stapelfolge aus Lu-C-Ebenen
und Ni-B-Netzwerken auf (siehe Abb. 2.1).
Abb. 2.1: Kristallstruktur von SENi2B2C nach Siegrist et al. [Sieg94a] (LuNi2B2C-Strukturtyp).
SE
Ni
B
C
a
c
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Durch weitere Untersuchungen von Siegrist et al. [Sieg94b] konnte bestätigt werden, dass
die Struktur bei Substitution der SE-Ionen erhalten bleibt, es aber zu Änderungen der
Gitterkonstanten kommt. Danach wächst mit zunehmendem Lanthanidradius die
Gitterkonstante a von 3.472 Å in LuNi2B2C auf 3.801 Å in LaNi2B2C, während c von
10.658 Å auf 9.861 Å abnimmt. Die Untersuchung der Temperaturabhängigkeit der
Gitterkonstanten zwischen 350 K und 100 K durch Paufler und Krämer [Pauf00] zeigt,
dass a monoton mit der Temperatur ansteigt. Die Gitterkonstante c hingegen verhält sich
bei tiefen Temperaturen umgekehrt und steigt erst oberhalb einer gewissen Temperatur
mit steigender Temperatur an. Dementsprechend gibt es im c(T)-Verlauf ein Minimum,
welches beispielsweise bei TbNi2B2C bei 225 K liegt. Im Bereich der magnetischen
Übergänge, die bei den Borokarbiden unterhalb von 20 K liegen, konnte an TbNi2B2C,
HoNi2B2C und ErNi2B2C ein struktureller Phasenübergang von tetragonal zu orthorombisch
beobachtet werden, der auf Magnetostriktion im magnetisch geordneten Zustand
zurückzuführen ist [Song99, Krey99].
2.1.2 Magnetismus und Supraleitung
Innerhalb der SENi2B2C-Verbindungen tritt Supraleitung mit SE = Y, Lu, Sc, Tm, Er, Ho
und Dy auf. Mit Ausnahme von Y, Lu, La und Sc haben die Seltenerd-Ionen wegen ihrer
Elektronenkonfiguration ein magnetisches Moment. Unterhalb von 11 K
(antiferromagnetischer Übergang in DyNi2B2C) ordnen diese in der Borokarbidverbindung
zu verschiedenen magnetischen Strukturen [Lyn94]. Hierbei liegt der magnetischen
Ordnung die RKKY-Wechselwirkung zwischen den magnetischen Ionen zugrunde. Bei
den magnetischen Strukturen handelt es sich in Verbindungen mit Ho (unterhalb von 5 K),
Dy, Nd und Pr um kommensurable antiferromagnetische Ordnung, während sie mit Ho
(oberhalb 5 K), Tm, Er, Gd, und Tb inkommensurabel ist. Ferner konnten in TbNi2B2C
und ErNi2B2C Hinweise auf schwach ferromagnetisches Verhalten gefunden werden. Bei
den Verbindungen, die sowohl Supraleitung als auch magnetische Ordnung aufweisen,
bilden sich magnetische Ordnungszustände im Falle von Tm, Er und Ho im supraleitenden
Zustand (Tc > TN). Nur in DyNi2B2C konnte ein supraleitender Übergang im magnetisch
geordneten Zustand beobachtet werden (Tc < TN) [Cho95a]. In HoNi2B2C führt die
Wechselwirkung zwischen Magnetismus und Supraleitung (Tc = 8.3 K) in einem
Temperaturbereich um 5 K zu einem erneut normalleitenden Zustand, ehe dann unterhalb
5 K wieder Magnetismus und Supraleitung koexistieren [Gold94], was als Reentrant-
Verhalten bezeichnet wird.
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Der Einfluss paramagnetischer Verunreinigungen auf die Supraleitung in unmagnetischen
Supraleitern wurde 1961 durch Abrikosov und Gor`kov [Abri61] theoretisch untersucht.
Dieser Einfluss wird durch einen Paarbrechungsparameter r beschrieben, der im ungestörten
System verschwindet. Liegen verdünnte und nicht wechselwirkende paramagnetische
Verunreinigungen im Supraleiter vor, ergibt sich folgender Ausdruck für den
Paarbrechungsparameter:


% F )
 

N 7 F' ( , ' *
p
D =
Hierbei ist c die Anzahl der magnetischen Ionen pro Volumen, D(EF) die Zustandsdichte
an der Fermikante, I das Austauschintegral und DG der de Gennes-Faktor, der sich aus
dem Landé-Faktor gJ und der Drehimpulsquantenzahl J der paramagnetischen Ionen
zusammensetzt. Die durch die magnetischen Ionen verursachte Störung führt zu einer
Absenkung der Sprungtemperatur 
F
7  im ungestörten System auf Tc,  die mit der
Digammafunktion Y beschrieben wird:
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Diese Theorie wurde auch auf die Borokarbiden übertragen, wo man im Falle des
nichtmagnetischen YNi2B2C von einem ungestörten System ausgeht und entsprechend
dem DG-Faktor des Y-substituierenden Ions DTc bestimmt. Obwohl bei den Borokarbiden
mit c = 1/6 eine Wechselwirkung der magnetischen Seltenerd-Ionen vorliegt, skalieren die
Sprungtemperaturen recht gut mit dem DG-Faktor, wie in Abb. 2.2 gezeigt wird. Auch für
die magnetischen Übergangstemperaturen wurde eine nahezu lineare Abhängigkeit vom
DG-Faktor theoretisch berechnet [Coq77], der auch als Maß für die der magnetischen
Ordnung zugrundeliegenden RKKY-Wechselwirkung angesehen werden kann:

% 1
N 7 , '*  (2.5)
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2.1.3 Untersuchungen an SE1xSE21-xNi2B2C-Mischreihen
Da es für viele der SENi2B2C-Verbindungen möglich ist, den SE-Platz im Gitter mit einem
beliebigen SE-Ion oder einem chemisch ähnlich verhaltenden Y-, La-, Th- oder Sc-Ion zu
besetzen, bietet sich die Möglichkeit, Proben mit unterschiedlicher magnetischer und
supraleitender Ordnungstemperatur zu untersuchen. Durch lediglich partielle Substitution
in SE1xSE21-xNi2B2C-Mischungsreihen ergibt sich darüber hinaus die Möglichkeit durch
die Wahl der einzelnen SE-Ionen deren Eigenschaften zu kombinieren und durch Wahl des
Verhältnisses beider SE-Ionen die Eigenschaften kontinuierlich zu verändern. Inzwischen
sind Untersuchungen von vielen polykristallinen Mischreihen aus den sich bietenden
Kombinationen von SE-Ionen veröffentlicht worden [Freu00]. Von Einkristallen, die die
Untersuchung anisotroper Eigenschaften ermöglichen, wird aber bisher bis auf wenige
Ausnahmen [Cho96a, Peng99] in der Literatur nicht berichtet. Im Rahmen dieser Arbeit
wurden Einkristalle der Mischungsreihen TbxY1-xNi2B2C und TbxEr1-xNi2B2C gezüchtet,
deren Motivation im Folgenden dargelegt wird.
Während einige der quaternären SENi2B2C-Verbindungen Supraleitung und Magnetismus
aufweisen, kann in TbNi2B2C ausschließlich magnetische Ordnung (TN = 15.5 K) [Tomy97]
und in YNi2B2C nur ein supraleitender Übergang (Tc = 15.6 K) [Cava94] beobachtet werden.
Partielle Substitution von Yttrium durch magnetische Terbium-Ionen sollte die
Sprungtemperatur von 15.6 K absenken und eine magnetische Ordnung induzieren. Auf
diese Weise sollte innerhalb eines gewissen Konzentrationsbereiches die Koexistenz beider
Phänomene gezielt untersucht werden können.
2 Legierungssysteme
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Abb. 2.2: Supraleitende Übergangs-
temperaturen (gefüllte Symbole) und
antiferromagnetische Ordnungs-
temperaturen (offene Symbole) weisen
eine nahezu lineare Abhängigkeit vom
de Gennes-Faktor auf [Can98].
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Die Verbindung ErNi2B2C weist ein ähnliches magnetisches Ordnungsverhalten
(TN = 6 K) wie TbNi2B2C auf, unterscheidet sich aber durch die Koexistenz mit der
Supraleitung (Tc = 10.5 K) [Cho95c]. In der Terbiumverbindung bildet sich bei 15 K eine
inkommensurable antiferromagnetische Struktur, die durch eine longitudinal polarisierte
Spinwelle entlang der a-Achse beschrieben werden kann [Derv96]. Über die Ausbildung
eines weiteren magnetischen Überganges herrscht in der Literatur geteilte Meinung. So
haben Neutronenstreuexperimente [Derv96], Magnetisierungsmessungen [Cho96b],
Mössbauer-Spektroskopie und Myon Spin Relaxations-Untersuchungen [San98] an Poly-
und Einkristallen ein schwach ferromagnetisches Verhalten unterhalb von 8 K gezeigt,
während andere Autoren eine schwach ferromagnetische Komponente in der
antiferromagnetischen Ordnung bei 15.5 K vermuten [Tomy97]. Darüber hinaus wird in
der Literatur von weiteren metamagnetischen Übergängen berichtet, die von der
Kristallorientierung abhängen [Cho96b, Tomy96]. Die ErNi2B2C-Verbindung andererseits
weist einen antiferromagnetischen Übergang bei 6.0 K im supraleitenden Zustand auf.
Eine komplexe magnetische Struktur konnte an dieser Verbindung mit Neutronenstreuung
ermittelt werden, welche durch eine transversal polarisierte Spinwelle mit Wellenvektor
dEr = (0.5526,0,0) beschrieben werden kann ähnlich der in TbNi2B2C mit dTb = (0.555,0,0)
[Lynn97, Zar95]. An ErNi2B2C-Einkristallen durchgeführte Magnetisierungsmessungen
haben gezeigt, dass bei Temperaturen oberhalb von 150 K die Richtung leichter
Magnetisierung die c-Achse ist, aber bei tiefen Temperaturen die Richtung-[100] die leichte
Magnetisierung zeigt, wie auch bei TbNi2B2C [Cho98]. Eine beachtenswerte Eigenschaft
ist die Koexistenz von Supraleitung und schwachem Ferromagnetismus an ErNi2B2C,
welcher bei 2.3 K einsetzt [Can96]. Dieser Unterschied zwischen beiden Verbindungen
kann auf die unterschiedlichen de Gennes-Faktoren der Seltenen Erden und die schwach
ferromagnetische Komponente von 0.33 µB/Er in ErNi2B2C [Can96] beziehungsweise
 0.5 µB/Tb in TbNi2B2C [Cho96b] zurückgeführt werden. Es war das Ziel, durch Variation
des Seltenerd-Verhältnisses in der Mischreihe TbxEr1-xNi2B2C weitere Informationen über
das magnetische Ordnungsverhalten zu erhalten. Darüber hinaus wurde der Einfluss des
Tb/Er-Verhältnisses und möglicher Zusammensetzungsänderungen innerhalb des
Homogenitätsgebietes auf Supraleitung und magnetische Ordnung untersucht.
2.1.4 Untersuchungen zur Phasenbildung
Erste Untersuchungen zur Phasenbildung und zum Schmelzverhalten an YNi2B2C erfolgten
1995 von Buchgeister et al. [Buch95], um damit weitere Informationen für die
Einkristallzüchtung zu gewinnen. Durch pyrometrische Untersuchungen konnte die
Erstarrungstemperatur, bei der eine Kristallisationsfront in die Schmelze wächst, zu
1660±50°C bestimmt werden. Darüber hinaus zeigten Messungen mit der Differential-
thermoanalyse, dass bereits bei ca. 1045°C eine weitere thermische Reaktion stattfindet.
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Untersuchungen von Takeya et al. [Tak96a] an gerichtet erstarrten Kristallen ergaben
inkongruentes Schmelzverhalten der Verbindung YNi2B2C. Demnach bildet sich bei
Erstarrung einer stöchiometrischen Probe zunächst die properitektische YB2C2-Phase, aus
der sich die YNi2B2C-Phase durch eine peritektische Reaktion mit der Restschmelze bildet.
Bei unvollständiger peritektischer Reaktion erstarrt dann oberhalb ca. 1000°C die
Restschmelze als binäres YNi4B-YNi2B2C Eutektikum. Das Y-Ni-B-C-Phasendiagramm
konnte durch Untersuchungen von Behr et al. [Behr99] wesentlich verbessert werden,
insbesondere konnte die peritektische Temperatur erheblich genauer zu 1570°C bestimmt
werden.
Die Existenz eines Homogenitätsgebietes der SENi2B2C-Phase, innerhalb dessen sich die
Sprungtemperatur verändert, geht aus Suszeptibilitätsmessungen an Proben mit einem
Überschuss von jeweils 10 at% der vier Elemente hervor. Demnach ändert sich z. B. Tc
von 15.5 K in YNi2B2C1.1 auf 14.8 K in Y1.1Ni2B2C [Buch95]. Diese Ergebnisse konnten
von Behr et al. deutlich präzisiert werden [Behr99]. Sie zeigten, dass Tc von 15.2 K in der
Koexistenz mit der Ni-freien YB2C2-Phase bis auf 10.4 K (mit YNi2C2) abnimmt. Dass
das Homogenitätsgebiet insbesondere Variationen des Borgehaltes erlaubt, zeigen
Untersuchungen an pulvermetallurgisch hergestellten Proben [Szil97]. Aus diesen geht
hervor, dass bei einem Borgehalt zwischen x = 2.1 .. 1.4 in YNi2BxC die Sprungtemperatur
Tc konstant bei 15.5 K liegt und unterhalb von x = 1.4 auf 12 K in YNi2B1C abfällt. Besonders
markant machen sich die Variationen der Zusammensetzung im Homogenitätsgebiet der
HoNi2B2C-Phase in den physikalischen Eigenschaften bemerkbar [Schmi95, Schmi96].
Es treten durch Variation des Kohlenstoffgehaltes der Verbindung die unterschiedlichen
Eigenschaften Supraleitung, Reentrant-Verhalten und Nicht-Supraleitung auf. Ebenfalls
konnte in Proben mit unterschiedlichem Ni/B-Verhältniss Reentrant-Verhalten und eine
Unterdrückung der Supraleitung beobachtet werden. Ferner zeigte sich, dass HoNi2B2C-
Proben, die nur bei 800°C nachgeglüht wurden, praktisch kein Reentrant-Verhalten
aufweisen, während eine Glühung bei 1150°C zu einem deutlichen Reentrant-Peak führt
[Wag99], was durch eine retrograde Löslichkeit der HoNi2B2C-Phase bedingt sein kann.
2.1.5 Stand der Einkristallzüchtung
Erste Einkristalle wurden 1994 von Ming Xu et al. [Min94] bald nach Entdeckung der
Borokarbide im Flux-Verfahren hergestellt, das durch Cho et al. [Cho95c] weiter verbessert
werden konnte. Bei dem Flux-Verfahren liegen die Komponenten der zu kristallisierenden
Verbindung in einem Lösungsmittel anderer Zusammensetzung (Flussmittel oder Flux)
vor. Auf diese Weise bleibt die Prozesstemperatur weit unterhalb der Schmelztemperatur
der Verbindung, die bei den Borokarbiden über 1500°C liegt. Nachteilig ist allerdings die
häufig geringe Kristallitgröße, die mögliche Verunreinigung des Kristalles mit Flussmittel
und die Tatsache, dass der Kristallisationsprozess nicht aktiv vom Experimentator
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kontrolliert werden kann. Bei den Borokarbiden hat sich Ni2B (TM = 1125°C) als Flussmittel
bewährt, welches mit den SENi2B2C-Phasen koexistiert und keine Fremdelemente als
Verunreinigungen in das System bringt. Als Ausgangsmaterial benutzt man im
Lichtbogenofen geschmolzene Proben des Flussmittels und der stöchiometrischen
Verbindung, die beide etwa die gleiche Masse haben sollten. Im Graphit- oder Bornitridtiegel
werden beide Proben aufeinander gelegt, wobei das Flussmittel unten liegt. Diese werden
in einem Röhrenofen entweder unter strömendem Argon oder im Vakuum (p < 10-5 mbar)
mit 300 K/min bis auf Tmax = 1490°C erwärmt [Cho95c]. Es ist wichtig, dass diese
Temperatur erheblich oberhalb der Schmelztemperatur des Flussmittels liegt, aber unterhalb
der Schmelztemperatur der zu kristallisierenden Verbindung. Die SENi2B2C-Probe ist nun
von dem flüssigen Lösungsmittel umgeben, in das Elemente (insbesondere SE und C) aus
dem Festkörper diffundieren. Nach ca. fünf Stunden, wenn ein Gleichgewichtszustand
erreicht ist, wird die Temperatur mit 5 K/h auf 1200°C langsam abgesenkt. Dabei bilden
sich spontan Keime der SENi2B2C-Phase, die mit fallender Temperatur wachsen. Um
möglichst große Kristalle zu erhalten werden auch oszillierende Abkühlregimes gewählt,
bei denen die Schmelze um einige Grad abgekühlt, dann schnell auf eine etwas unterhalb
Tmax liegende Temperatur erwärmt wird, wonach der Abkühlvorgang erneut beginnt. Hierbei
werden kleinere Kristalle wieder aufgeschmolzen, während die größeren erhalten bleiben
und weiter wachsen können. Unterhalb von 1200°C kann der Ofen ausgeschaltet werden.
Die Einkristalle müssen dann vom umgebenden Flussmittel getrennt werden, indem sie
mit einer Funkenerosions- oder Diamantdrahtsäge herausgesägt werden. Da wegen der
Wachstumskinetik der Kristall in [001]-Richtung langsamer als in [100]-Richtung wächst,
sind die Kristalle scheibchenförmig mit einer Dicke von weniger als 1 mm bei einem
Gesamtgewicht von bis zu 500 mg. Das Herauspräparieren der Kristalle muss sehr behutsam
erfolgen, da sie leicht brechen. Inzwischen ist es allerdings auch gelungen deutlich größere
Kristalle von 1 g Masse zu züchten [Can98], die allerdings ebenfalls in [001]-Richtung
eine nur geringe Ausdehnung aufweisen, so dass beispielsweise Transportmessungen in
diese Richtung äußerst problematisch sind. Messungen in der (a,b)-Ebene sind allerdings
inzwischen an einer Vielzahl von Borokarbiden wie beispielsweise DyNi2B2C [Win99],
HoNi2B2C [Krug96] und TbNi2B2C [Bitt97] erfolgt.
Mit der Zonenschmelztechnik im Spiegelofen ist es 1996 Takeya et al. [Tak96a, Tak96b]
gelungen, deutlich größere HoNi2B2C- und YNi2B2C-Einkristalle von bis zu 100 mm Länge
und 6 mm Durchmesser mit einer Masse von 20 g zu präparieren. Allerdings ist die Breite
des supraleitenden Überganges mit 0.7 K größer als bei den mit Flussmittel gezüchteten
Kristallen (DTc = 0.4 K) [Cho95b], was für eine geringere Homogenität spricht.
Im Rahmen dieser Arbeit werden Untersuchungen zur Einkristallzucht im
Zonenschmelzverfahren mit optischer und induktiver Heizung vorgestellt. In dem
Zusammenhang wird auch die Zonenschmelztechnik ausführlich beschrieben.
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2.2 Seltenerd-Palladium-Silizide
Die Siliziumverbindungen vom Typ SE2ÜMSi3 werden bereits seit über 30 Jahren untersucht
und haben das Interesse der Forscher aufgrund verschiedener physikalischer Eigenschaften
wie komplexe magnetische Ordnung, Kondoeffekt, Schwere Fermionen- und Spinglas-
Verhalten geweckt [Ram67]. Insbesondere wegen ihrer magnetischen Eigenschaften wird
die Serie der SE2PdSi3-Verbindungen (SE = Y, Seltenerd-Ion) untersucht, welche erstmals
von Kotsanidis et al. 1990 entdeckt und hinsichtlich ihrer magnetischen und
kristallographischen Eigenschaften untersucht wurden [Kot90]. Dabei handelt es sich wie
bei den Borokarbiden um langreichweitige magnetische Ordnung, die auf der RKKY-
Wechselwirkung beruht [Szy99]. Während in den SE2ÜMSi3 bisher noch keine Supraleitung
beobachtet werden konnte, ist kürzlich in der verwandten Verbindung Y2PdGe3 unterhalb
von 3 K ein supraleitender Übergang gefunden worden [Maju00].
2.2.1 Kristallstruktur
Erste Untersuchungen der Kristallstruktur von SE2ÜMSi3 wurden 1967 von Raman [Ram67]
an Ce2NiSi3 und Ce2CuSi3 durchgeführt und ergaben, dass sie in einer hexagonalen AlB2-
Struktur (Raumgruppe: P6/mmm) kristallisieren. Diese Kristallstruktur konnte dann auch
für die SE2PdSi3-Verbindungen durch Kotsanidis und Yakinthos [Kot90] und Szytula et al.
[Szy99] bestätigt werden (siehe Abb. 2.3). Dabei besetzen die Seltenen Erden die
Aluminiumplätze, während die Palladium- und Silizium-Atome statistisch die Borplätze
einnehmen. Durch Variation der Seltenen Erden bleibt die Kristallstruktur erhalten, die
Gitterkonstanten hingegen werden systematisch verändert. So nehmen mit wachsendem
Ionenradius von Tm bis Pr beide Gitterparameter a (4.036..4.111 Å) und c (3.925..
4.233 Å) linear zu.
Abb. 2.3: Kristallstruktur von SE2PdSi3 nach Szytula et al. [Szy99] (AlB2-Strukturtyp).
SE
Pd/Si
c
a
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2.2.2 Magnetische Ordnung
Aus den an SE2PdSi3-Verbindungen durchgeführten Suszeptibilitäts-, Magnetisierungs-
und Neutronenstreumessungen geht das Auftreten verschiedener magnetischer Strukturen
unterhalb ihrer magnetischen Ordnungstemperatur hervor [Kot90, Szy99]. Dabei konnten
Szytula et al. [Szy99] durch Neutronenstreuexperimente herausfinden, dass die Spins der
SE-Ionen im wesentlichen entlang der c-Achse ordnen. Während die Untersuchungen von
Nd2PdSi3 eine einfache ferromagnetische Ordnung ergaben, konnte bei Tb2PdSi3 hingegen
eine sehr komplexe magnetische Ordnung festgestellt werden. Es bildet sich eine
ferromagnetische Spiralstruktur mit einer ferromagnetischen (2.49 µB) und einer
antiferromagnetischen (6.65 µB) Komponente (75 % der Spins) aus, die mit einer Spinglas-
Anordnung koexistiert (25 % der Spins). Die Silizide mit Dy, Ho und Er hingegen besitzen
eine antiferromagnetische Ordnung. Untersuchungen der Suszeptibilität von Tb2PdSi3 und
Dy2PdSi3 als Funktion der Temperatur deuten an, dass es neben der Ausbildung
langreichweitiger magnetischer Ordnung bei 23 bzw. 8 K in beiden Verbindungen zu einem
weiteren magnetischen Übergang (15 bzw. 7 K) kommt [Mal98] und von daher ein
komplexes magnetisches Verhalten vorliegt. Sowohl Tm2PdSi3 als auch Pr2PdSi3 zeigen
oberhalb von 4.2 K keine Hinweise auf magnetische Ordnung. Hingegen konnten an
Gd2PdSi3 unterhalb von 21 K Hinweise auf ein komplexes magnetisches Verhalten entdeckt
werden [Kot90], das bis jetzt noch nicht vollständig aufgeklärt worden ist. Aus der
Auftragung der magnetischen Ordnungstemperaturen über dem de Gennes-Faktor in Abb.
2.4 geht hervor, dass die Silizide im Unterschied zu den Borokarbiden nicht linear vom de
Gennes-Faktor abhängen.
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Abb. 2.4: Antiferromagnetische
Ordnungstemperaturen in
Abhängigkeit vom de Gennes-Faktor
[Szy99].
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Ferner zeichnet sich die Gd2PdSi3-Verbindung durch einen großen negativen
Magnetowiderstand (MR) von 26 % bei einem moderaten Feld von 1.5 T und einer
Temperatur von 4.2 K aus. Untersuchungen an Gd2PdSi3-Einkristallen haben ein stark
anisotropes Verhalten des Magnetowiderstandes abhängig von Strom- und Feldrichtung
ergeben [Sah99]. Auch an polykristallinen Dy2PdSi3- und Tb2PdSi3-Proben konnte ein
großer negativer Magnetowiderstand von bis zu 30 % bzw. 20 % bei einem äußeren Feld
µ0H = 7 T und einer Temperatur T = 5 K [Mal98] beobachtet werden. Da für diese beiden
Verbindungen noch keine Einkristalle vorliegen, ist für die weitere Aufklärung des
Magnetowiderstandes im Hinblick auf anisotropes Verhalten, aber auch der magnetischen
Ordnung, zunächst die Herstellung von Einkristallen notwendig.
2.2.3 Einkristallzüchtung
Zu Beginn unserer Einkristallzuchtexperimente lagen in der Literatur weder Ergebnisse
zur Phasenbildung noch zur Einkristallzüchtung dieser ternären Silizide vor. Alle Ergebnisse
wurden an im Lichtbogenofen präparierten polykristallinen Proben erhalten. Die Tatsache,
dass diese bei 750°C geglüht wurden um die Phasenreinheit zu verbessern [Mal98], zeigt,
wie wenig über die Konstitution bekannt war. Denn aus unseren jetzt vorliegenden
Untersuchungen geht hervor, dass diese Verbindungen erst oberhalb von 1500°C schmelzen,
so dass eine Glühung wie sie von anderen Autoren beschrieben wird, kaum Veränderungen
an der Probe bewirken kann. Inzwischen wurden physikalische Untersuchungen an U2PdSi3-
und Gd2PdSi3-Einkristallen publiziert [Sah99, Kim00], die nach der Czochralsky-Methode
unter Benutzung einer Tetra-Arc-Heizung gezogen wurden. Darüber hinausgehende
Informationen über den Züchtungsprozess und die Phasenbildung sind nicht bekannt.
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3 GRUNDLAGEN DER EINKRISTALLZÜCHTUNG
Bei der Erstarrung einer Metallschmelze beispielsweise im Lichtbogenofen (LBO) kommt
es zur spontanen Bildung von Keimen, welche entsprechend dem lokalen
Temperaturgradienten und der kinetischen Bedingungen an der flüssig-fest
Phasengrenzfläche in unterschiedliche Richtungen wachsen. Ziel der Einkristallzüchtung
ist es hingegen makroskopisch große Proben mit exakt definierter kristallographischer
Anordnung der Atome herzustellen. Es ist daher erforderlich eine spontane Keimbildung
beispielsweise an Tiegelwänden zu vermeiden und statt dessen die Kristallisation von
einem Keim ausgehend in eine definierte Richtung zu erreichen. Dieses wird ermöglicht
durch die gerichtete Erstarrung in einem äußeren Temperaturfeld.
Zum Verständnis der während der Kristallisation ablaufenden Prozesse, der Auswahl der
Prozessparameter und notwendiger Untersuchungen der Mikrostruktur der erhaltenen
Einkristalle sollen in diesem Kapitel die theoretischen Grundlagen gelegt werden.
3.1 Das Erstarrungsverhalten
An der Kristallisationsfront eines mehrkomponentigen Einkristalls liegen Schmelze und
feste Phase bei konstanter Temperatur nebeneinander vor und können sehr unterschiedliche
Zusammensetzungen aufweisen. Das Verhältnis der Konzentrationen der festen (cS) zur
flüssigen Phase (cL) im thermodynamischen Gleichgewicht kann dabei in binären
Legierungen durch den Gleichgewichtsverteilungskoeffizienten k0 beschrieben werden:
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Während des dynamischen Kristallisationsprozesses stellt sich aufgrund der durch Diffusion
und Konvektion bedingten realen Transportverhältnisse in der Schmelze ein
Konzentrationsprofil vor der Wachstumsfront ein. Unter der Vereinfachung, dass die
Diffusion den Konzentrationsausgleich in der Schmelze bestimmt, lässt sich die
Konzentrationsverteilung mit dem Diffusionskoeffizienten D, der
Wachstumsgeschwindigkeit v und der Konzentration c
0
 in großer Entfernung von der
Phasengrenzfläche wie folgt beschreiben [Haas94]:
Zur Bewertung der Komponentenseigerung im Züchtungsprozess ist daher das
Konzentrationsverhältnis zwischen Kristall und Schmelze interessant, das durch den
effektiven Verteilungskoeffizienten beschrieben wird:
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Im Experiment ist die Durchmischung in der Schmelze häufig unvollständig und es bildet
sich vor dem wachsenden Kristall eine Randschicht, welche typischerweise eine Dicke d
» 100 µm aufweist. Innerhalb dieser Schicht kann der Materialtransport nur durch Diffusion
realisiert werden. Für diesen allgemeinen Fall kann keff gemäß der Burton-Prim-Slichter-
Formel [Bur53] wie folgt beschrieben werden:
Die Grenzschichtdicke d wird von der Strömung in der Schmelze bestimmt und wird von
unterschiedlichen Parametern beeinflusst (Geometrie, Kristallrotation, elektromagnetische
Felder, Materialparameter), die sich während des Experimentes verändern können und so
Inhomogenitäten im Kristall verursachen. Die für den stationären Fall hergeleitete Formel
ist dann nicht mehr anwendbar und die Konzentrationsverteilung muss durch numerische
Rechnungen bestimmt werden.
Bei Legierungen mit mehr als zwei Komponenten ist die Situation erheblich komplizierter,
was sich auch darin ausdrückt, dass zur Beschreibung des Konzentrationsverhältnisses
mehrere Verteilungskoeffizienten für jede einzelne Komponente betrachtet werden müssen.
Grundsätzlich gilt aber, dass es infolge der Abweichung keff ¹ 1 an der Phasengrenze bei
Legierungen zu einer Anreicherung (bzw. Verarmung) bestimmter Legierungselemente in
der Schmelze kommt. Dies kann zur Seigerung im Kristall führen.
3.2 Konstitutionelle Unterkühlung
Um homogene einphasige Einkristalle zu züchten ist eine morphologisch stabile
Phasengrenze flüssig-fest beim Wachstum der Kristalle erforderlich, die bei Störungen
wieder zurück zu ihrer ursprünglichen Form findet. Eine Unterkühlung der Schmelze,
aber auch eine Anreicherung von Elementen vor der Phasengrenze kann zu einer
morphologisch instabilen Phasengrenze führen. Dadurch kann der wachsenden Kristall
durch zellulare Erstarrung mit lateraler Konzentrationsänderung bis hin zur Bildung von
Zweitphasen gestört werden. Ursache hierfür ist die Konzentrationsverteilung in der
Schmelze vor der wachsenden Phasengrenze, welche gemäß des Phasendiagrammes zu
einer Änderung der Liquidustemperatur TL führt, die annähernd beschrieben werden kann
als:
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Hierbei ist T
M
 die Schmelztemperatur des Grundmetalles und m
L
 = dT
L 
/ dc
L
 die Steigung
der Liquiduskurve, welche als konstant angenommen wird.
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Wird nun die lokale Liquidustemperatur TL(x) durch den apparativ vorgegebenen
Temperaturverlauf T(x) mit dem Gradienten Gx = dT/dx unterschritten, so liegt eine
konstitutionelle Unterkühlung dieses Schmelzbereiches vor, wie in Abb. 3.1 erläutert wird.
Durch Fluktuationen hervorgerufene lokale Ausbeulungen der Phasengrenze können nun
in die unterkühlte Schmelze hineinwachsen. Es kommt zu zellularer bzw. sogar dendritischer
Erstarrung. In den entstehenden Zellgräben reichern sich Komponenten mit k0 < 0 an,
während sich in den Zellmitten Komponenten mit k0 > 0 anreichern. Dies kann zur
Zweitphasenbildung, wie im Schliffbild Abb. 3.2 zu erkennen ist, führen, wenn durch die
Konzentrationsänderungen die Phasengrenze überschritten wird.
Stabilität liegt vor, wenn das Tillersche Kriterium [Til53] erfüllt ist:
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Abb. 3.1: Verlauf von Liquidustemperatur T
L
(x) und
tatsächlichem Temperaturverlauf T(x) in der
Schmelzzone. Für x < x
L
 liegt konstitutionelle
Unterkühlung vor (rot schraffiert).
Abb. 3.2: Konstitutionell unterkühlte,  zellular
erstarrte TbNi4B-Phase (dunkel rot) in TbNi2B2C-
Matrix (rot).
In diesem Fall ist die lokale Liquidustemperatur TL(x) stets geringer als die Temperatur
der Schmelze. Von Mullins und Sekerka [Mul64] wurde dieses Kriterium weiter präzisiert,
indem die stabilisierende Wirkung der Grenzflächenenergie und des Temperaturgradienten
in der festen Phase mit berücksichtigt wurde. Ebenso wurde von Delves [Del75] der
stabilisierende Einfluss der konvektiven Durchmischung der Schmelze untersucht.
Allerdings sind die in diesen Theorien berücksichtigten Größen (z. B. Grenzflächenenergie)
häufig unbekannt, wie dies bereits in vielen Fällen für den im Tillerschen Kriterium
berücksichtigten Diffusionskoeffizienten gilt. Aus diesem Grunde wird häufig auf eine
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weitere Präzisierung verzichtet und bei der praktischen Durchführung der
Züchtungsexperimente entsprechend dem Tillerschen Kriterium zur Vermeidung einer
Störung mit möglichst steilem Temperaturgradienten und niedriger Ziehgeschwindigkeit
gearbeitet.
3.3 Tiegelfreies vertikales Zonenschmelzverfahren
Das Zonenschmelzverfahren wurde 1928 erstmalig von Kapitza zur Züchtung von
Wismuteinkristallen angewendet [Kap28]. Das Ausgangsmaterial liegt dabei als
polykristalliner Stab vor. Das Züchtungsprinzip beruht darauf, dass, anders als beim
Bridgemanverfahren, nicht das gesamte Material sondern nur eine schmale Zone
aufgeschmolzen und diese durch den Stab bewegt wird. Dabei wächst auf der
kristallisierenden Seite der Schmelzzone der Einkristall, während auf der anderen Seite
das Ausgangsmaterial aufgeschmolzen wird. Dieses Verfahren kann auch zur
Materialreinigung benutzt werden, da sich Verunreinigungen bei Verteilungskoeffizienten
k0 < 1 in der Schmelzzone anreichern. Zu diesem Zweck diente auch die erstmalige
Anwendung des tiegelfreien Zonenschmelzens (floating-zone-Verfahren) beim Silizium
[Kec53], bei dem es auch heute noch zur Herstellung hochreiner Einkristalle für die
Leistungselektronik angewendet wird. Hierbei wird das zu einem Stab gegossene oder
gesinterte Ausgangsmaterial vertikal an beiden Enden fixiert, so dass die dazwischen
liegende schmale Schmelzzone durch die Oberflächenspannung gehalten wird. Auf diese
Weise können Kristalle mit hoher Schmelztemperatur und/oder großer chemischer
Reaktivität der Schmelze, für die kein geeignetes Tiegelmaterial vorhanden ist, gezüchtet
werden. Dies ist auch der Hauptgesichtspunkt der Anwendung des Zonenschmelzverfahrens
für die hier durchgeführten Untersuchungen. Darüber hinaus entfallen Störungen des
Kristallwachstums durch Keimbildung an der Tiegelwand. Der wichtigste Unterschied
zwischen den einzelnen Zonenschmelzapparaturen besteht im Heizsystem, welches
hinreichend viel Energie auf einen schmalen Bereich fokussieren muss. Bei der induktiven
Heizung geschieht dieses durch im Kristall erzeugte Ringströme, welche außerdem
innerhalb der Schmelzzone Strömungen erzeugen und so auch für deren gute
Durchmischung sorgen. Beim Spiegelofen wird die Strahlungsenergie einer Lampe oder
eines Lasers von außen durch Spiegel auf die Zone fokussiert. Dabei ist die
Grenzflächenform zwischen wachsendem Einkristall und Schmelze von besonderer
Bedeutung. Weist der Kristall zur Schmelze hin einen konkaven Verlauf auf, so können
pararsitäre Randkörner in die Kristallmitte wachsen und so das Einkristallwachstum
verhindern. Beim konvexen Verlauf hingegen wachsen Randkörner nach außen und ein
Korn kann sich vom Zentrum über den gesamten Kristallquerschnitt ausdehnen. Bei der
optische Heizung wird dieses insbesondere dadurch unterstützt, dass direkt an der
Zonenoberfläche die Heizenergie aufgenommen wird und so der Stab von außen nach
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innen geschmolzen wird. Bei Hochfrequenzheizung entstehen die Ringströme entsprechend
dem Skin-Effekt in einer Oberflächenschicht der Schmelze und besitzen eine endliche
Eindingtiefe:
3 Grundlagen der Einkristallzüchtung
Dabei ist nel die Frequenz des Induktionsstromes, µr die Permeabilität und sel die
Leitfähigkeit der Schmelze. In einer Siliziumschmelze mit  µr » 1, sel = 12300 W-1cm-1
ergibt dies z. B. bei nel = 250 kHz eine Eindingtiefe von 0.9 mm.
Die Ausformung der Grenzfläche zwischen dem wachsendem Kristall und der
schmelzflüssigen Zone wird durch den Wärmetransport innerhalb der Schmelze
entscheidend geprägt. Dabei wird die Wärme sowohl durch Diffusion (Wärmeleitung) als
auch durch Konvektion (Massetransport) verteilt. Wichtig für die resultierende Zonenform
ist das Verhältnis zwischen konvektions- und diffusionsgetriebenem Wärmetransport, das
durch die materialabhängige Prandtl-Zahl 
3U
N
n
l
=  charakterisiert. Dabei ist n die
kinematische Viskosität, welche ein Maß für die Konvektion ist, und l die
Temperaturleitzahl. Während die kinematische Viskosität in Oxidschmelzen vergleichbar
mit Metallschmelzen ist, ist die Wärmeleitfähigkeit in Metallschmelzen um zwei
Größenordnungen besser, was zu typischen Prandtl-Zahlen von kPr » 10-2 führt. Dies
bedeutet, dass in Metallschmelzen die Konvektion oft eine untergeordnete Rolle im
Vergleich zur thermischen Diffusion spielt.
Die Wärmediffusion führt zu einem Wärmefluss vom äußeren beheizten Zonenbereich in
die Stabmitte. Wichtig für den Verlauf der Isothermen ist dabei neben der Wärmeleitfähigkeit
von Schmelze und Festkörper das Verhältnis der Wärmeableitung durch die Stäbe zur
Wärmeabstrahlung von der Oberfläche, das durch die Stabgeometrie bestimmt wird.
Berechnungen des Isothermenverlaufes von induktiv beheiztes Silizium haben ergeben,
dass die Isothermen im Stabinneren konvex verlaufen [Wil88]. Im Außenbereich, wo die
Ringströme auftreten, nehmen sie wegen der Abstrahlungsverluste eine leicht konkave
Form an. Dieses Umklappen zum Rand hin wird bei optischer Heizung vermieden, da hier
die Strahlungsenergie ausschließlich von außen auf die Oberfläche trifft. Oberhalb und
unterhalb des Einstrahlungsbereiches sind die Isothermen wegen der Abstrahlung und
konvektiver Kühlung durch das umgebende Gas in jedem Fall konkav gekrümmt. Mit
zunehmender Überhitzung der Zone nimmt der radiale Wärmefluss zu bis auch im Inneren
der Zone konkave Isothermen auftreten und so zu einer konkaven Phasengrenze führen
[Koba78].
Die Konvektion kann in Metallschmelzen lediglich zu einer Modifizierung der durch die
Wärmediffusion bedingten Zonenform führen. Sie beruht dabei auf unterschiedlichen

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Triebkräften. Die durch Schwerkraft angetriebene natürliche Konvektion wird durch
Dichteunterschiede innerhalb der Schmelze erzeugt. Werden diese durch
Temperaturunterschiede verursacht und nicht durch andere Faktoren wie
Konzentrationsschwankungen, so spricht man von thermischer Konvektion, bei der die
heiße Schmelze an der Oberfläche zur oberen Phasengrenze strömt, wo sie nach innen
gelenkt wird und dann im Zentrum der Zone zurückfließt. Einen ähnlichen Verlauf, bei
dem der äußere Rand der Phasengrenze angeströmt und so eine konvexe Phasengrenze
unterstützt wird, besitzt die Marangonikonvektion, die bei kleinen Zonenlängen dominiert
[Bart79]. Hier fließt die Schmelze von Bereichen niedrigerer Oberflächenspannung (höhere
Temperatur) zu den Bereichen höherer Oberflächenspannung (niedrigerer Temperatur),
was in der oberen Zonenhälfte der thermischen Konvektion entspricht. Im Fall der
induktiven Heizung ist noch die durch die Lorentzkraft auf die bewegten Elektronen in der
Schmelze hervorgerufene elektromagnetische Konvektion zu berücksichtigen. Diese wirkt
senkrecht zum Magnetfeld und dem Stromdichtevektor der bewegten Ladung und drückt
die Schmelze von der Oberfläche des mittleren Zonengürtels radial ins Zentrum der Zone.
Diese Strömung ist entgegengesetzt zur oben diskutierten Marangoniströmung und
unterstützt eine konkave Grenzfläche, die für den Züchtungsprozess unerwünscht ist.
Numerische Rechnungen für Nickel [Her00] haben ergeben, dass die durch die thermische
Konvektion hervorgerufene konvexe Phasengrenze im Inneren durch die elektromagnetische
Konvektion nur leicht geglättet wird, während der konkave Verlauf zum Rand hin weiter
ausgeprägt wird. Durch den Einfluss der Marangonikonvektion wird diese konkave Form
allerdings wieder etwas abgeschwächt.
3 Grundlagen der Einkristallzüchtung
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4 EXPERIMENTELLE METHODEN
4.1 Herstellung der polykristallinen Proben und Vorlegierungen
Für die Einkristallzucht durch Zonenschmelzen ist es erforderlich, polykristallines
Ausgangsmaterial mit exakt definierter Zusammensetzung zu präparieren. Bei dem in der
Literatur beschriebenen Weg der Präparation im Lichtbogenofen (LBO) treten allerdings
insbesondere bei den Borokarbiden Masseverluste auf, die durch das Abdampfen von Bor
und Kohlenstoff bedingt sind. Um diese zu vermeiden, wurden Tabletten (Æ = 15mm) aus
pulverförmigem Bor, Kohlenstoff und Nickel und festen Seltenerd-Stücken (ca. 2´2´2mm3)
der Reinheit 3N oder besser im stöchiometrischen Verhältnis mit 2.5 GPa gepreßt. Diese
wurden dann in einer Kalttiegelschwebeschmelzanlage unter Argon induktiv geschmolzen,
wobei sich die Probe in einem wassergekühlten Kupfertiegel befindet (Abb.4.1). In diesem
Bereich besteht der Rezipient aus einem
Quarzglassrohr, das bis auf <10-5 mbar
evakuiert und wieder mit Argon befüllt wird.
Dieses Glasrohr befindet sich in Höhe des
Tiegels in einer wassergekühlten
vierwindigen Kupferspule, durch welche die
Probe induktiv aufgeschmolzen wird. Zur
Vermeidung von Ringströmen im Tiegel ist
dieser vertikal geschlitzt, so dass nur in den
einzelnen Segmenten lokale Ringströme
auftreten. Durch Levitation wird die Probe
ca. 100 µm angehoben und es erfolgt so ein
tiegelfreies Aufschmelzen. Dieses Verfahren
ermöglicht eine vollständige Reaktion der Elemente zu der quaternären Verbindung und
vermeidet die Bildung hochschmelzender SE-Karbide, -Boride und von B4C. Dadurch
dass ein deutlich schonenderes Aufschmelzen realisiert wird als im Lichtbogenofen, wird
auch die selektive Verdampfung einzelner Elemente aus der Schmelze verringert. Ebenso
wurden die massiven Ausgangsstücke der SE2PdSi3-Proben in der Schwebeschmelzanlage
legiert. Im LBO wurden die Proben zur weiteren Homogenisierung noch aufgeschmolzen.
Im Unterschied zum Legieren der Ausgangssubstanzen ist hier die Gefahr der selektiven
Verdampfens aus der stöchiometrischen Schmelze gering. Anschließend wurden die
homogenisierten Proben in der Schwebeschmelzanlage zu Stäben mit 6 mm Durchmesser
und 55 mm Länge gegossen. Dazu wird ein Tiegel benutzt in den von unten eine Kokille
eingeschoben werden kann. Innerhalb dieser Kokille befindet sich ein von außen vertikal
bewegbarer Stab, der in dem Moment nach unten aus der Kokille gezogen wird, wenn die
Probe vollständig geschmolzen ist. Auf diese Weise fließt die Schmelze in die Kokille und
erstarrt dann zu einem Stab. Die Masseverluste betragen auf diese Weise bei den
Abb. 4.1: Skizze des Kupfertiegels der
Schwebeschmelzanlage.
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Borokarbiden weniger als 0.5 m.% und den Siliziden weniger als 0.3 m.%, während beim
Zusammenschmelzen der Elemente im Lichtbogenofen durchaus Verluste >3 m.% auftreten.
Proben inkongruent schmelzender Verbindungen wie die Borokarbide sind aber noch
makroskopisch entmischt. Das heisst, sie enthalten noch Reste der properitektischen Phase
und Resteutektikum. Deshalb werden sie einer speziellen Hochtemperaturglühbehandlung
unter Argonatmosphäre unterzogen. Unter Berücksichtigung der experimentell bestimmten
peritektischen Temperatur (Tp) und der Schmelztemperatur des Resteutektikums (TE),
werden die Proben entsprechend der Heizkurve (Abb. 4.2) geglüht, die am Beispiel von
TbNi2B2C (Tp = 1518°C, TE = 1024°C) erläutert werden soll. Der Glühprozess besteht aus
vier wesentlichen Schritten, nachdem die Probe zunächst mit 400 K/h auf die
Basistemperatur von 950°C erwärmt und dort eine Stunde gehalten worden ist:
1. Langsam mit 10 K/h auf 1100°C
heizen, so dass vermieden wird, dass
Schmelze des Resteutektikums aus
der Probe austritt.
2. Kontinuierliches Heizen mit 30 K/h
auf 1435°C, einer isothermen
Glühung für 5 h und nachfolgender
Abkühlung auf 1100°C mit 20 K/h.
3. Glühung für 20 h bei 1100°C.
4. Rasche Abkühlung auf  Raum-
temperatur mit 500 K/h.
Die ersten beiden  Schritte ermöglichen die Makrohomogenisierung, bei der es oberhalb
der eutektischen Temperatur zur Diffusion des flüssigen Resteutektikums  in die umgebende
Phase (1) und zu einer nachfolgenden peritektischen Festkörperreaktion der Schmelze mit
der festen TbB2C2-Phase zu TbNi2B2C (2) kommt. Die isotherme Glühung in Schritt (3)
ermöglicht die Mikrohomogenisierung der TbNi2B2C-Phase durch Diffusionsausgleich in
der festen Phase zu einer genau definierten und homogenen Zusammensetzung. Dieser
Zustand wird in Schritt (4) durch eine rasche Abkühlung mit einer Rate von 500 K/h
eingefroren, wobei die Abkühlrate wegen der Tendenz des Materials zur thermischen
Rißbildung begrenzt wird. Die Homogenisierung der Stäbe vor dem Zuchtprozess erwies
sich als notwendig, weil Fremdphasen wie die properitektische TbB2C2-Phase sich nur
langsam in der Zone auflösen und so im wachsenden Kristall eingebaut werden können.
Abbildung 4.3 gibt einen Überblick über die einzelnen Präparationsschritte der Vorlegierung
für die Einkristallzucht und der ebenfalls hergestellten polykristallinen Proben.
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Abb. 4.2: Temperatur-Zeit-Profil der bei den
Borokarbiden angewendeten Homogeni-
sierungsglühung.
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Ausgangs-
material:
SE (fest)
Verpressen von
SE+Ni+B+C
Legieren des
Ausgangsmaterials in der
Schwebeschmelzanlage
Aufschmelzen im
Lichtbogenofen
Gießen der Nährstäbe
Glühen der Borokarbid-
Nährstäbe
Einkristallzucht
Glühen der Borokarbid-
Einkristalle
SENi2B2C
Ni,B,C (Pulver) SE,Pd,Si (fest)
SE2PdSi3
4.1.1 Schematische Darstellung der einzelnen Präparationsschritte
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Abb. 4.3: Schematische Darstellung der Präparationsschritte der Einkristallzüchtung. Links werden die
speziellen Schritte für die Zucht der Borokarbide, rechts für die Silizide und in der Mitte gemeinsame
Schritte dargestellt.
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4.2 Zonenschmelzapparaturen
Die im Rahmen dieser Arbeit präparierten und charakterisierten Einkristalle wurden in
einer Zonenschmelzapparatur mit induktiver Hochfrequenzheizung und alternativ in einer
Zonenschmelzanlage mit optischer Heizung hergestellt. Während die
Hochfrequenzkristallziehapparatur ein am IFW Dresden konzipierter Eigenbau ist, handelt
es sich beim Spiegelofen um eine von der Firma Crystal Systems Inc. in Japan gekaufte
Kristallziehapparatur. Im folgenden sollen die technischen Parameter kurz vorgestellt
werden.
4.2.1 Induktive Hochfrequenz-Zonenschmelzapparatur
Bei der vertikalen Hochfrequenz-Zonenschmelzanlage, deren Prinzip in Abbildung 4.4
gezeigt wird, sind in dem wassergekühlten Rezipienten der wachsende Kristall und der
Nährstab an den Halterungen der Ziehstäbe durch Mo-Schrauben befestigt. Diese Ziehstäbe
sind unabhängig voneinander horizontal mit Ziehgeschwindigkeiten zwischen 0.1 mm/h
und 99 mm/min beweglich und können unabhängig voneinander um die Stabachse mit bis
zu 99 U/min rotieren.
Die Heizung erfolgt induktiv über eine wassergekühlte Kupferspule mit Konzentrator, die
einen Innendurchmesser von 25 mm bei einer Innenhöhe von 13 mm aufweist. Die Stäbe
werden während des Ziehprozesses durch die Spule bewegt, wobei die Frequenz des
magnetischen Wechselfeldes bei 250 kHz liegt. Typischerweise beträgt die an der Spule
anliegende Spannung während des Ziehens von 6 mm dicken Borokarbidkristallen ca.
80 V bei einem Strom von 60 A. Der Rezipient kann über eine Vor- und eine
Turbomolekularpumpe bis auf < 10-6 mbar evakuiert werden und für die Kristallzucht der
Borokarbide bzw. Silizide wahlweise mit den inerten Gasen Argon oder Helium zur
Vermeidung von Verdampfung und Oxidation begast werden. Die Bestimmung der
Zonentemperatur erfolgt über ein Zweifarbenpyrometer. Zur Kontrolle wichtiger
Prozessparameter wie Zonentemperatur, Ziehgeschwindigkeit, Rotationsgeschwindigkeit,
Abb. 4.4: Skizze der Hochfrequenz Zonenschmelzapparatur. Rechts ist schematisch das Temperaturprofil
gezeichnet.
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Spannung, Stromstärke und Frequenz werden diese während des Kristallziehens
kontinuierlich von einem Computer aufgezeichnet und geben so im Nachhinein bei der
Beurteilung des Kristalles wertvolle Informationen über den Ziehprozess. Da eine ständige
Überwachung der Heizleistung durch den Experimentator unerlässlich ist, wird über eine
Videokamera durch ein Fenster im Rezipienten die schmelzflüssige Zone beobachtet und
auf einem Monitor kontrolliert. Von Hand kann dann die Heizleistung anhand der
beobachteten Zone gesteuert werden.
4.2.2 Spulenkonstruktion
Da die Form der Phasengrenze durch das Temperaturprofil der Heizung beeinflusst wird,
besteht durch Wahl geeigneter Hochfrequenzspulen die Möglichkeit, gezielt die Zonenform
in Richtung eines konvexen Verlaufes zu beeinflussen. Modellsimulationen von Young
und Chait [You89] haben dabei ergeben, dass ein scharfer stufenförmiger Temperaturverlauf
eher zu einer konkaven Phasengrenzfläche führt. Ein gaußförmiges Profil hingegen
unterstützt die Ausbildung eines konvexen Verlaufes. Aus diesem Grund wurden die Spulen
derart konstruiert, dass die Leistung nicht konzentriert von einem engen Bereich auf dem
Stab absorbiert wurde, sondern axial in Richtung Nährstab und Kristall noch ein Streufeld
wirkt, welches den Kristall in einer äußeren Randschicht aufheizt. Hierzu wurde der innere
Spulendurchmesser auf 25 mm erweitert. Durch Vergrößerung der Konzentratorhöhe auf
13 mm konnte erreicht werden, dass der Isothermenverlauf innerhalb der Schmelzzone
nahe der Phasengrenzfläche überwiegend konvex war. Auf diese Weise gelang es, im Inneren
einen leicht konvexen Verlauf der Phasengrenze zu erreichen, der allerdings am Rand eine
konkave Form annahm, was auf die Eindringtiefe des elektromagnetischen Feldes
zurückzuführen ist (siehe Gl. 3.7).
4.2.3 Spiegelofen
Wie im zuvor beschriebenen Hochfrequenzofen werden auch im Spiegelofen (Abb. 4.5)
Kristall- und Nährstab an Halterungen festgeschraubt, die wiederum an den Ziehstangen
befestigt sind und mit bis zu 60 U/min um die eigene Achse rotieren können. Die Stäbe
selbst befinden sich in einem Quarzrohr (Æ = 60 mm), welches mittels Vor- und
Turbomolekularpumpe auf 5´10-6 mbar evakuiert werden kann. Während des
Kristallziehens wird unter strömendem Argon gearbeitet (0.5 l/min), um auf diese Weise
zu verhindern, dass sich aus der flüssigen Zone verdampfendes Material am Quarzrohr
niederschlägt und so die Lichteinstrahlung behindert. Die Heizung erfolgt über einen
Vierfachellipsoid-Spiegel, der um die Kristallachse angeordnet ist. Bei den Lichtquellen
handelt es sich um vier Halogenglühlampen mit jeweils 1000 W Leistung. Hierdurch wird
auf der Schmelzzone eine annähernd radialsymmetrische Temperaturverteilung
gewährleistet. Im Unterschied zum oben diskutierten Hochfrequenzofen werden in diesem
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Spiegelofen während des Ziehprozesses nicht die Stäbe vertikal bewegt sondern die
Spiegeleinheit. Allerdings kann unabhängig davon der obere Ziehstab eine vertikale
Translationsbewegung ausführen, so dass der wachsende Kristall gestaucht oder gedehnt
werden kann. Beobachtet wird die Schmelzzone während des gesamten Ziehprozesses
über einen Monitor, da eine ständige Anpassung der Lampenleistung durch den
Experimentator erforderlich ist. So hat sich herausgestellt, dass ein optimales Ziehregime
dann besteht, wenn die konvexen Grenzflächen von Nährstab und Kristall möglichst dicht
übereinander stehen, sich aber nicht berühren. Sobald eine Berührung stattfindet, bei der
ein Zittern der Stäbe beobachtet wird, muss die Leistung leicht erhöht werden. Auf diese
Weise erhält man eine minimale Zonenhöhe und damit maximal gekrümmte Grenzflächen
zwischen flüssiger und fester Phase, die zu einer schnellen Keimauslese führen.
4.3 Untersuchungsmethoden der Kristallcharakterisierung
Im Kristallzüchtungsprozess können Defekte und Seigerungen im Kristall entstehen. Es
ist daher erforderlich, einkristalline Proben insbesondere bei großen Abmessungen
hinsichtlich der Kristallstruktur und der Phasenzusammensetzung zu untersuchen. An
Polykristallen sind darüber hinaus noch Phasenanteil, Morphologie und Kornstruktur zu
untersuchen. Dies geschieht durch optische und elektronenmikroskopische Untersuchung
unter Zuhilfenahme der Mikrobereichsanalyse an metallografischen Schliffen. Da oft die
Genauigkeit der Analyse der Zusammensetzung für eine exakte Charakterisierung einer
Phase nicht ausreichte, kann die Perfektion und Homogenität indirekt über die Bestimmung
charakteristischer physikalischer Eigenschaften erfolgen. Die Perfektion der Kristalle kann
darüber hinaus im Transmissionselektronenmikroskop (TEM) durch Untersuchung lokaler
Defekte näher bestimmt werden.
Abb. 4.5: Skizze der Zonenschmelzapparatur mit optischer Heizung.
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4.3.1 Struktur und Gefüge
Die optische Mikroskopie erfolgte in einem Polarisationsmikroskop Optiphot von Nikon.
Mit diesem können unterschiedliche Phasen aber auch zueinander verkippte Körner
derselben Stöchiometrie durch Farbkontrast getrennt ermittelt werden. Die Vergrößerung
ist dabei stufenweise von 25- bis 1000-fach wählbar. Bei den  Untersuchungen mit einem
Rasterelektronenmikroskop (REM) vom Typ XL 30 der Firma Philips wurde mit
Vergrößerungen von 30 bis 3000 gearbeitet. Neben der Möglichkeit, verschiedene Phasen
und Kornverkippungen durch Farbkontrast wie im Polarisationsmikroskop sichtbar zu
machen, kann hier auch die Phasenzusammensetzung mit der Elektronenstrahlmikroanalyse
(ESMA) der Firma Microspec untersucht werden. Die Methode der wellenlängendispersiven
Analyse (WDX) der durch den Elektronenstrahl hervorgerufenen sekundären
Röntgenstrahlen ermöglicht dabei im Unterschied zur Methode der energiedispersiven
Analyse (EDX) auch eine Bestimmung der leichten Elemente wie Bor und Kohlenstoff.
Aber auch bei der WDX-Analyse ist der Fehler bei der Bestimmung des Kohlenstoff- und
des Borgehaltes > 3 %, während die schwereren Elemente (SE, Ni, Pd, Si) mit einem
Fehler £ 1 % bestimmt werden können. Diese Charakterisierungsmethode reicht daher im
wesentlichen dazu aus, eine Phase zu bestimmen. Für die exakte Ermittlung der
Phasenzusammensetzung und lokaler Konzentrationsunterschiede kann sie nur im Hinblick
auf die schweren Elemente angewendet werden. Von W. Yang-Bitterlich (TU Dresden)
wurden TEM-Untersuchungen mit Vergrößerungen bis zu 7´104 durchgeführt, die eine
Charakterisierung lokaler Defekte ermöglichen.
Gitterkonstanten wurden an Pulverproben durch Röntgendiffraktometrie von A. Gümbel
und A. Belger (TU Dresden) bestimmt. Die Bestimmung der kristallographischen
Orientierung der Einkristalle wurde von A. Teresiak röntgenografisch im Laue-
Rückstreuverfahren ermittelt. Die Fehlorientierung von orientiert gesägten Proben zur
Messung anisotroper Eigenschaften betrug weniger als 1°.
4.3.2 Untersuchungen physikalischer Eigenschaften
Mittels der elektrischen Widerstandsmessung ist man in der Lage, Aussagen über
Gitterbaufehler und damit die Perfektion des Kristalles zu treffen. Entsprechend der
Matthiesenschen Regel setzt sich der spezifische Widerstand aus drei Termen zusammen:
r r r r     7 7 7SK PDJ= + + (4.1)
Hierbei bedeutet r
0
 der temperaturunabhängige Widerstandsbeitrag, welcher durch Streuung
der Elektronen an den Gitterbaufehlern (Leerstellen, Fremdatome,..) hervorgerufen wird,
und r
ph
(T) der durch die Streuung der Elektronen an Phononen verursachte Beitrag.
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Der durch die Streuung an den magnetischen Momenten hervorgerufene Anteil am
Widerstand wird durch einen zusätzlichen Spin-Disorderwiderstand rmag beschrieben,
welcher unterhalb einer magnetischen Ordnungstemperatur praktisch verschwindet, wie
in Abb. 4.6 beispielhaft an TbNi2B2C gezeigt wird.
Experimentell ist es allerdings insbesondere bei kleinen Proben mit komplizierter Geometrie
problematisch, den spezifischen Widerstand exakt zu messen. Aus diesem Grund betrachtet
man Widerstandsverhältnisse, die möglichst in einfacher Weise von r0 abhängen sollen
und von der Probengeometrie unabhängig sind. An dem uns zur Verfügung stehenden
Refrigerator-Kryostat ROK-300 der Firma Leybold waren Widerstandsmessungen in Vier-
Punkt-Anordnung bis zu 20 K möglich. Betrachtet man nun Verbindungen wie die
Borokarbide, die erst unterhalb von 20 K magnetisch ordnen, so kann man unter
Vernachlässigung des bei dieser Temperatur nur noch geringfügigen Phononenbeitrages
zum Widerstand folgendermaßen vereinfachen: r20K = r0 + rmag. Auf diese Weise ergibt
sich für das reduzierte Restwiderstandsverhältnis (RRR) im magnetisch ungeordneten
Zustand:
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Abb. 4.6: Widerstandsverlauf von TbNi2B2C zwischen 300 und 0.5 K. Eingezeichnet sind die drei Komponenten
des elektrischen Widerstandes. Die im Inset erkennbare Stufe bei 15 K ist auf das Ausfrieren des Spin-
Disorder-Widerstandes im magnetisch geordneten Zustand zurückzuführen.
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Hohe Restwiderstandsverhältnisse sind daher als ein Maß für die Gitterperfektion zu
betrachten. Da in der Literatur unterschiedliche Definitionen benutzt werden, ist beim
Vergleich mit Literaturdaten jeweils auf die zugrundeliegende Definition des RRR zu achten.
Die Charakterisierung der Proben (insbesondere Einkristalle) erfolgte in enger
Zusammenarbeit zwischen dem IFW Dresden, der TU Dresden sowie weiteren Instituten
im Hinblick auf ihr magnetisches Verhalten durch Wechselfeld-Suszeptibilitätsmessungen,
Magnetisierungsmessungen (K. Nenkov), Untersuchung des Magnetowiderstandes (S.
Majumdar, Tata Institut, Mumbai, Indien) und durch Messung der spezifischen Wärme
(D. Lipp, TU Dresden; H. Michor, TU Wien; A. Czopnik, Institute of Low Temperature
and Structure Research, Breslau).
Die Bestimmung der supraleitenden Übergangstemperaturen zwischen 2 und 17 K erfolgte
sowohl induktiv als auch resistiv (K. Nenkov).
4.3.3 Konstitution von Legierungssystemen
Die Untersuchung der Konstitution von Legierungssystemen ist notwendig zur Ermittlung
der für die Kristallzucht erforderlichen Phasendiagramme. Dazu werden einerseits an Hand
von mikroskopischen Untersuchungen und der Mikroanalyse an metallografischen Schliffen
ausgewählter Proben Phasen und Phasenanteile bestimmt (siehe Kapitel 4.3.1). Mit Hilfe
der Differentialthermoanalyse (DTA) der Firma Setaram (Modell: 92-24) werden an diesen
Proben thermische Effekte bis zu Temperaturen von 1950°C detektiert, die bestimmten
Umwandlungen (Aufschmelzen oder peritektische Umwandlung) der enthaltenen Phasen
zugeordnet werden. Die Probe (ca. 100 mg) befindet sich dazu in einem Kohlenstoff- oder
Al
2
O
3
-Tiegel, der gemeinsam mit einem Referenztiegel bei einer Heizrate von 20 K/min
erwärmt und anschließend mit der selben Rate auf Raumtemperatur abgekühlt wird. Anhand
der gemessenen Temperaturdifferenz zwischen Proben- und Referenztiegel werden dann
die Umwandlungstemperaturen bestimmt. Die Verwendung von Al
2
O
3
-Tiegeln für die
Borokarbide ist jedoch auf Temperaturen unterhalb von 1750°C beschränkt, da ansonsten
eine Reduktion des Tiegelmaterials einsetzt.
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5 KONSTITUTION UND EINKRISTALLZÜCHTUNG
5.1 Konstitutionsuntersuchungen
Die möglichst genaue Kenntnis des Erstarrungsweges der Schmelze anhand des
Phasendiagrammes ist wesentliche Voraussetzung zur gezielten Einkristallzüchtung. Bei
mehrkomponentigen Systemen werden oftmals pseudobinäre Schnitte betrachtet, da das
Phasendiagramm mehrdimensional ist. Für das System Y-Ni-B-C wurde bisher lediglich
von Takeya ein erster spekulativer Vorschlag gemacht [Tak96a], der von Behr et al. deutlich
präzisiert wurde [Behr99]. Für die Einkristallpräparation von SE2PdSi3 waren hingegen
noch keine Informationen bekannt, so dass im Rahmen dieser Arbeit zunächst wesentliche
Teile des Phasendiagramms bestimmt werden mussten.
5.1.1 Das System Tb-Ni-B-C
Um den für die Bildung der TbNi2B2C-Phase relevanten pseudobinären Schnitt aus dem
vierdimensionalen Tb-Ni-B-C-Phasendiagramm zu ermitteln, wurde TbNi2B2C-
Ausgangsmaterial in der Zonenschmelzapparatur gerichtet erstarrt. Dabei konnte der aus
dem Y-Ni-B-C-System vermutete Erstarrungsweg [Tak96a] bestätigt werden. Danach bildet
sich bei der Erstarrung einer stöchiometrischen Schmelze zunächst die properitektische
TbB2C2-Phase und dann daraus durch eine peritektische Reaktion die TbNi2B2C-Phase,
wie der Schliff in Abb. 5.1 zeigt. Die Kristallisation endet im binären TbNi2B2C-TbNi4B-
Eutektikum, wie sich aus
metallographischen Untersuchungen
der letzten Zone ergibt. Darüber hinaus
konnte in der letzten Zone die
außerhalb dieses Schnittes liegende
TbNi6B3-Phase gefunden werden,
welche mit TbNi2B2C und TbNi4B ein
ternäres Eutektikum bildet. Über diese
Phase ist in der Literatur bisher noch
nichts bekannt. Durch Gefügeanalyse
einer Serie von Proben mit
unterschiedlicher Zusammensetzung
entlang des Schnittes TbNi2B2C-
TbNi4B konnte in diesem Schnitt der
peritektische Punkt bestimmt werden
(TbNi2.3B1.85C0.85). Jenseits dieser
Konzentration kommt es zur
Primärkristallisation der TbNi2B2C-
PP
Abb. 5.1: Längsschliff eines gerichtet erstarrten
TbNi2B2C-Stabes. Links der farbige Saum der TbB2C2-
Körner, in der Mitte die grobkristalline TbNi2B2C-Phase
und rechts das lamellar erstarrte TbNi2B2C- TbNi4B-
Eutektikum.
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Phase direkt aus der Schmelze und es konnte an einem Polykristall dieser Zusammensetzung
keine TbB2C2-Phase entdeckt werden. Für das Tb-Ni-B-C-System ist demnach die
Konzentrationsdifferenz  zwischen der peritektischen und der stöchiometrischen
Zusammensetzung größer als im vergleichbaren YNi-B-C-System mit der peritektischen
Zusammensetzung YNi2.25B1.88C0.88 [Behr99]. Die Abbildung 5.2 zeigt den durch die
Untersuchungen ermittelten pseudobinären Schnitt des Tb-Ni-B-C-Phasendiagramms.
Aus der DTA-Aufheizkurve Kurve einer im LBO aufgeschmolzenen makroskopisch
entmischten TbNi2B2C-Probe mit stöchiometrischer Ausgangszusammensetzung (Abb. 5.2)
geht die eutektische Temperatur (TE = 1024°C) als Peak hervor. Der Doppelpeak oberhalb
von 1500°C ist auf das teilweise Aufschmelzen der TbNi2B2C-Phase und die nachfolgende
peritektische Reaktion der verbliebenen festen TbNi2B2C-Phase zurückzuführen. Die
peritektische Temperatur konnte mit 1518°C bestimmt werden. Die Schmelztemperatur
der TbNi4B-Phase (TM = 1232°C) wurde separat ermittelt.
Die Grenzen des Homogenitätsgebiets der TbNi2B2C-Phase sind mit den bisherigen
chemischen Analysemethoden nicht nachweisbar, aber die Existenz eines solchen Gebietes
sollte durch gezielte physikalische Messungen bewiesen werden. Hierzu wurden Proben
präpariert, deren Einwaage zu 95 mol% aus der stöchiometrischen TbNi2B2C-
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Abb. 5.2: Quasibinärer Schnitt aus dem Tb-Ni-B-C-
Phasendiagramm. Rot eingezeichnet ist die DTA-Kurve
einer makroskopisch entmischten Probe der
stöchiometrischen TbNi2B2C-Zusammensetzung (s. Text).
Der  dicke Pfeil zeigt auf das Gebiet der
Primärkristallisation der TbNi2B2C-Phase, das der
Zusammensetzung der Schmelze bei der Kristallzüchtung
entspricht.
Abb. 5.3: Tb-Ni-B-C-Phasendiagramm der
mit TbNi2B2C koexistierenden Phasen. Der
in Abb. 5.2 gezeigte Erstarrungsweg ist dick
eingezeichnet.
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Zusammensetzung und 5 mol% einer koexistierenden Phase besteht. In geglühten Proben
solcher Zusammensetzung hat die TbNi2B2C-Phase eine Konzentration entsprechend der
Ausdehnung des Homogenitätsgebietes in Richtung der koexistierenden Phase, ist also an
einer bestimmten Konode fixiert. Dabei ergab die Untersuchung des
Restwiderstandsverhältnisses Unterschiede zwischen TbNi2B2C (RRR = 4.2), einer Probe
mit 5 mol% TbNi4B (RRR = 3.8) und einer weiteren Probe mit 5 mol% TbNi6B3 (RRR =
4.4). Die magnetische Ordnungstemperatur hingegen liegt bei allen drei Proben konstant
bei TN =15.0 ± 0.1 K. Diese geringen Unterschiede von TN und RRR bedeuten, dass entweder
dass Homogenitätsgebiet der TbNi2B2C-Phase sehr schmal ist, oder aber sich die
untersuchten Messgrößen innerhalb des Homogenitätsgebietes nur geringfügig
unterscheiden. Die Existenz eines solchen Gebietes konnte aber auch anhand von
Untersuchungen an TbxSE1-xNi2B2C-Mischreihen nachgewiesen werden (Kap. 6.1). An der
YNi2B2C-Phase durchgeführte vergleichbare Untersuchungen haben ergeben, dass das
Restwiderstandsverhältnis zwischen 3.6 und 11.3 liegt. Auch weist die supraleitende
Sprungtemperatur bei YNi2B2C bei unterschiedlichen Zusammensetzungen Werte zwischen
10.4 K £ Tc £ 15.2 K auf [Behr99].
Die Untersuchung der Koexistenz der TbNi2B2C-Phase mit anderen Phasen ergab, dass
diese mit weiteren neben den oben erwähnten Phasen koexistieren kann (Abb. 5.3). Auf
der Ni-reichen Seite sind das die binären Ni3B- und Ni2B-Phasen, wobei letztere häufig
bei der Kristallzüchtung als Flussmittel benutzt wird. Auf der B-reichen Seite kann
TbNi2B2C mit der TbNiB4-Phase koexistieren, welche sich vermutlich peritektisch aus der
properitektischen Phase TbB4 bildet. Ferner koexistiert TbNi2B2C mit TbNiBC.
5.1.1.1 Konstitutionsuntersuchungen am TbxSE1-x-Ni-B-C-System
Durch Gefügeuntersuchungen einer Vielzahl gerichtet erstarrter TbxSE1-xNi2B2C-Proben
(SE = Y, Er) konnte die von den quaternären SENi2B2C-Proben bekannte Phasenabfolge
und damit das Erstarrungsverhalten für die Mischreihen prinzipiell bestätigt werden. Um
Informationen über die Abhängigkeit der peritektischen Temperatur Tp vom Verhältnis der
Seltenen Erden zu erlangen wurden mit der Differentialthermoanalyse Proben beider
Mischreihen untersucht. Der Inset in Abb. 5.4 zeigt eine repräsentative DTA-Kurve einer
Tb0.5Y0.5Ni2B2C-Probe während des Aufheizvorganges mit 20 K/min. Der endotherme Peak
zeigt einen Einsatz bei 1550°C. Der Einsatz wird hervorgerufen durch den Beginn des
Aufschmelzens der Tb0.5Y0.5Ni2B2C-Phase bei der Solidustemperatur. Der ausgeprägte Peak
ist auf die peritektische Reaktion bei 1562°C von noch nicht aufgeschmolzener
Tb0.5Y0.5Ni2B2C-Phase zurückzuführen. Wie aus Abb. 5.4 hervorgeht, fällt die peritektische
Temperatur von 1570°C (YNi2B2C) auf 1518°C (TbNi2B2C) mit zunehmendem Terbium-
Anteil 
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7E <
F
[
F F
=
+
, der sich aus der Tb-Konzentration c (Tb) und der Y-
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Konzentration c(Y) in der TbxY1-xNi2B2C-Phase zusammensetzt. Aus diesem
kontinuierlichen Verlauf der peritektischen Temperatur in Abhängigkeit von dem Tb-Anteil
und den durchgeführten metallographischen Untersuchungen kann geschlossen werden,
dass dieses System vollständig mischbar ist. Typischerweise zeigen im Lichtbogenofen
erschmolzene Proben einen weiteren endothermen Peak des Resteutektikums nahe 1000°C.
Nach einer Glühbehandlung oberhalb dieser Temperatur konnte kein Hinweis mehr auf
das Eutektikum gefunden werden. Auch in der TbxEr1-xNi2B2C-Mischungsreihe geht aus
der Konzentrationsabhängigkeit der peritektischen Temperatur eine vollständige
Mischbarkeit des Systems hervor, wobei hier nur eine geringfügige Abnahme von Tp mit
steigendem Tb-Anteil von 1528°C für ErNi2B2C (x = 0) auf 1518°C für TbNi2B2C (x = 1)
vorliegt.
Abb. 5.4: Verlauf der peritektischen
Temperatur Tp der Mischreihe
TbxY1-xNi2B2C in Abhängigkeit vom
Tb-Anteil x. Der Inset zeigt den
durch die peritektische
Umwandlung hervorgerufenen
Peak der DTA-Kurve einer
Tb0.5Y0.5Ni2B2C-Probe. Diese Probe
ist in der Tp(x)-Kurve mit einem
Pfeil markiert.
      



:lUPHIOXVV>P:@
    




7
>
&
@
7E
[
<
[
1L

%

&
7
>
&
@
7E$QWHLO[
Wie oben bereits erwähnt, kann die Existenz des Homogenitätsgebietes über physikalische
Untersuchungen ausgewählter Proben nachgewiesen werden, was bisher allerdings noch
nicht an den komplexen fünfkomponentigen Mischreihen erfolgt ist. Deshalb wurden
beispielhaft für die Mischreihe TbxEr1-xNi2B2C zwei Probenserien hergestellt, indem zu
der stöchiometrischen TbxEr1-xNi2B2C-Verbindung 5 mol% einer koexistierenden Phase
(Serie A: TbxEr1-xB2C2, Serie B: TbxEr1-xNi4B) hinzulegiert wurde. Es wurden die Ni-freie
TbxEr1-xB2C2- und die Ni-reiche Ni2B-Phase gewählt, da an Proben mit unterschiedlichem
Ni/B-Verhältnis große Unterschiede in den physikalischen Eigenschaften vermutet wurden,
wie Untersuchungen an HoNi2B2C gezeigt haben [Schmi95]. Die bei den zwei Probenserien
der TbxEr1-xNi2B2C-Mischreihe durchgeführten Untersuchungen wiesen neben der
Hauptphase in Proben der Serie A geringe Anteile der properitektischen TbxEr1-xB2C2-
Phase auf, während in Proben der Serie B die Phase TbxEr1-xNi6B3 und Spuren von Ni2B
in der TbxEr1-xNi2B2C-Matrix gefunden wurden (Abb. 5.5A,B). Die Tb/Er-Verhältnisse
konnten dabei mit Fehlern < 1% mit der Mikrosonde bestimmt werden.
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Eine beispielhafte Untersuchung an Proben mit x = 0.2 ergab, dass die Nebenphase
Tb0.27Er0.73B2C2 (Serie A) ein höheres Tb/Er-Verhältnis aufweist, als die nickelreiche
Tb0.17Er0.83Ni6B3 Nebenphase der Serie B, während die Hauptphase in beiden Fällen im
Rahmen der Fehlergrenzen exakt den gleichen eingewogenen Tb-Anteil von 0.2 aufweist.
Die Absenkung des Tb-Anteiles von der properitektischen TbxEr1-xB2C2 über die
Hauptphase TbxEr1-xNi2B2C zur Ni-reichen (eutektischen) Phase TbxEr1-xNi6B3 resultiert
aus den Unterschieden in den Schmelztemperaturen der properitektischen (TbB2C2 bzw.
ErB2C2), der peritektischen (TbNi2B2C bzw. ErNi2B2C) und analog der Ni-reichen Phasen
(TbNi6B3 bzw. ErNi6B3). Dies ist eine Konsequenz des Erstarrungsverlaufes der Schmelze.
Obwohl in beiden Serien mit der TbxEr1-xNi2B2C-Hauptphase verschiedene Nebenphasen
koexistieren, die auch ein unterschiedliches Tb/Er-Verhältnis aufweisen, konnten mit der
Mikrosonde keine Unterschiede in der Zusammensetzung der Hauptphase zwischen den
Serien nachgewiesen werden. Dies zeigt deutlich, dass zur weiteren Aufklärung möglicher
Unterschiede andere Untersuchungsmethoden erforderlich sind. Auch in den TbxY1-xNi2B2C-
Proben konnten Unterschiede in dem Tb/Y-Verhältnis zwischen den verschiedenen Phasen
nachgewiesen werden, wobei hier ein Anstieg des Verhältnisses von der properitektischen
TbxY1-xB2C2 über die Hauptphase TbxY1-xNi2B2C zur Ni-reichen Phase TbxEr1-xNi6B3
gefunden wurde (x <  x < x).
Abb. 5.5: REM-Bilder zweier Schliffe von
Proben aus dem Homogenitätsgebiet der
Tb0.2Er0.8Ni2B2C-Phase. Abbildung 5.5A zeigt
eine Probe der Serie A. Grau ist die
Tb0.2Er0.8Ni2B2C-Hauptphase, während die
sternförmige dunkelgraue Phase
Tb0.27Er0.73B2C2 ist. Abbildung 5.5B zeigt eine
Probe der Serie B. Grau ist die
Tb0.2Er0.8Ni2B2C-Hauptphase, während die
dunkelgraue Phase Tb0.17Er0.83Ni6B3 ist.
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5.1.1.2 Röntgenmessungen zur Bestimmung der Gitterkonstanten
Neben den DTA-Untersuchungen konnte auch durch röntgenographische Messungen die
vollständige Mischbarkeit im System TbxY1-xNi2B2C bestätigt werden. Dabei geht aus den
Messungen hervor, dass die Tb- und Y-Ionen statistisch auf den Seltenerd-Plätzen verteilt
sind und es nicht zur Bildung einer Überstruktur kommt. Die Gitterparameter der
TbxY1-xNi2B2C Phase, die durch Rietveldanpassung der Beugungsdiagramme bestimmt
wurden, weisen ein lineares Verhalten entsprechend dem Vegardschen Gesetz auf
(Abb. 5.6).
Abb. 5.6: Gitter-
parameter a (gefüllte
Symbole) und c (offene
Symbole) der
T b x Y 1 - x N i 2 B 2 C -
Mischreihe in
Abhängigkeit vom Tb-
Anteil x.
Dieses wurde auch in allen anderen Borokarbidmischreihen ohne Mischungslücke
beobachtet wie YxLu1-xNi2B2C [Freu98] und HoxNd1-xNi2B2C [Cao99], im Unterschied zu
nicht mischbaren Systemen wie HoxLa1-xNi2B2C [Freu99a]. Entsprechend fällt bei
TbxY1-xNi2B2C mit zunehmendem Tb-Anteil die Länge der c-Achse von 10.54 Å auf
10.44 Å  und die Länge der a-Achse steigt von 3.52 Å auf 3.55 Å. Diese Änderungen
übertreffen bei weitem den Einfluß möglicher Zusammensetzungsschwankungen der
Legierungselemente innerhalb des Homogenitätsgebietes der YNi2B2C-Phase von
Dc = 0.01 Å und von Da = 0.001 Å [Behr99].
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Untersuchungen der Gitterkonstanten der Mischungsreihe TbxEr1-xNi2B2C haben ergeben,
dass entsprechend dem Vegardschen Gesetz die Gitterkonstante a mit steigendem Tb-
Anteil ansteigt, während die Gitterkonstante c abnimmt. Darüberhinaus zeigt der Vergleich
zwischen den beiden Serien bei gegebenem x, dass die Gitterkonstanten in Serie A größer
sind als in Serie B. Dabei sind in Serie A die Gitterkonstante a um bis zu 0.002 Å und c um
bis zu 0.004 Å größer. Diese Unterschiede entsprechen in etwa der Änderung der
Gitterkonstanten innerhalb einer Serie bei Änderung des Tb-Anteiles um Dx = 0.025. Dieses
geht deutlich aus Tabelle 5.1 hervor, in der die Änderung der Gitterkonstanten und des
Elementarzellvolumens als Funktion des Tb-Anteils x für 0.2 £ x £ 0.25 für beide Serien A
und B aufgeführt sind.
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Tab. 5.1: Gitterkonstanten a und c und zugehöriges Elementarzellvolumen V ausgewählter Proben der
TbxEr1-xNi2B2C-Mischreihe für die Serien A und B.
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5.1.2 Das System SE-Pd-Si
Für die Aufstellung der für die Einkristallzucht von SE2PdSi3 (SE = Tb, Dy) relevanten
Schnittes der Phasendiagramme, die in Abb. 5.7 und 5.8 gezeigt werden, wurden neben
Resultaten aus DTA-Untersuchungen auch Ergebnisse der metallographischen
Untersuchung zonengeschmolzener Kristallstäbe benutzt. Im Unterschied zu den
Borokarbiden zeigt die Untersuchung solcher Stäbe kontinuierliches Wachstum der
SE2PdSi3-Phase ohne Auftreten einer properitektischen Phase. Dabei konnte über die
Kristalllänge innerhalb des Fehlerbereiches der Mikrosonde keine Elementsegregation
nachgewiesen werden. Es wird deshalb für die beiden untersuchten Systeme Tb2PdSi3 und
Dy2PdSi3 von kongruent schmelzenden Verbindungen ausgegangen. Das Auftreten der
Pd-reichen (und damit SE-armen) SE2Pd3Si5-Phase in der letzten Zone zeigt, dass das
Schmelzpunktmaximum der SE2PdSi3-Phase leicht in die SE-Richtung verschoben sein
muss, was zu einer Anreicherung der flüssigen Zone mit Pd während des Ziehprozesses
führt.
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Abb. 5.7: Schnitt des Tb-Pd-Si-
Phasendiagramms, der relevant ist für die
Einkristallzucht von Tb2PdSi3. Gestrichelt
eingezeichnet ist die Konzentration der
Tb2PdSi3-Phase, welche bei 1200°C die
Löslichkeitslinie schneidet. Der Inset zeigt
diesen Schnitt im ternären
Phasendiagramm.
Abb. 5.8: Schnitt des Dy-Pd-Si-
Phasendiagramms, der relevant ist für die
Einkristallzucht von Dy2PdSi3.Gestrichelt
eingezeichnet ist die Konzentration der
Dy2PdSi3-Phase, welche bei 1200°C die
Löslichkeitslinie schneidet. Der Inset zeigt
diesen Schnitt im ternären
Phasendiagramm.
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Wegen des steilen Verlaufes der Soliduslinie kommt es dabei nicht zu einer messbaren
Segregation im Kristall. Durch metallographische Untersuchungen weiterer polykristalliner
Proben auf der Konode SE2PdSi3-SE2Pd3Si5 konnte nachgewiesen werden, dass sich
SE2Pd3Si5 peritektisch aus der properitektischen SE2PdSi3-Phase bildet. Die Restschmelze
erstarrt dann als binäres Eutektikum mit Si. Desweiteren konnte durch Untersuchung an
Proben des Schnittes SE2PdSi3-SESi nachgewiesen werden, dass es zu einer Bildung des
binären Eutektikums aus beiden Phasen kommt. Die im gewachsenen Kristall in beiden
Systemen auftretenden plättchenförmigen SESi-Ausscheidungen, die in Kapitel 5.4.2 noch
detailliert beschrieben werden, konnten in beiden Systemen durch nachträgliche Glühung
über 20 Stunden bei 1200°C und nachfolgendes Abschrecken beseitigt werden. Nach einer
Glühung bei 1100°C waren die Ausscheidungen hingegen noch vorhanden. Wie in den
Abb. 5.7 und 5.8 zu erkennen ist, sind diese Ausscheidungen auf den retrograden Verlauf
der Löslichkeitslinie zurückzuführen. Diese hat bei 1200°C die Konzentration der
stöchiometrischen SE2PdSi3-Phase. Beim Abkühlen einer stöchiometrischen SE2PdSi3-
Phase (entlang der gestrichelten Linie in den Abb. 5.7 und 5.8) bilden sich in der festen
Phase Ausscheidungen, sobald die Löslichkeitslinie durchfahren wird. Die Probe liegt
dann im Zweiphasengebiet aus SE2PdSi3 und SESi.
Die zugehörigen Schmelztemperaturen sowohl für das Dy-Pd-Si-, als auch das Tb-Pd-Si-
System wurden durch DTA-Messungen bestimmt und liegen im System Tb-Pd-Si etwas
höher [z. B.: TM(Tb2PdSi3) = 1694°C, Tp (Tb2Pd3Si5) = 1428°C] als bei den vergleichbaren
Phasen des Systems Dy-Pd-Si [TM(Dy2PdSi3) = 1681°C, Tp (Dy2Pd3Si5) = 1371°C].
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5.2 Einkristallzucht mittels Zonenschmelzen
5.2.1 Ziehgeschwindigkeit
Wegen des unterschiedlichen Schmelzverhaltens von Borokarbiden und Siliziden mussten
für die Einkristallzüchtung Verfahren mit verschiedenen Parametern entwickelt werden,
die hier vergleichend diskutiert werden sollen. Bei dem Zonenschmelzen der inkongruent
schmelzenden SENi2B2C-Verbindungen kristallisiert aus der stöchiometrischen Schmelze
entsprechend dem quasibinären Schnitt aus dem Phasendiagramm zunächst die
properitektische Phase. Erst wenn die Zone durch Elementanreicherung eine peritektische
Zusammensetzung erreicht hat, beginnt die SENi2B2C-Phase zu kristallisieren. Deshalb
musste bei Züchtung der Borokarbide wegen der deutlichen Zusammensetzungsdifferenz
zwischen Zone und Kristall, entsprechend dem Tillerschen Kriterium (Gl. 3.6), zur
Vermeidung der konstitutionellen Unterkühlung mit einer niedrigen Ziehgeschwindigkeit
von maximal 2 mm/h gearbeitet werden.
 Die SE2PdSi3-Phase hingegen kristallisiert aus einer Schmelze gleicher Zusammensetzung.
Deshalb betrug die Ziehgeschwindigkeit bei den Siliziden bis zu 10 mm/h, ohne dass es zu
zellularer Erstarrung bzw. Zweitphasenbildung kam.
5.2.2 Kristallzucht mit Keim
Um zu erreichen, dass der Kristall in eine definierte kristallographische Richtung wächst,
ist es erforderlich einen orientierten Einkristall als Keim zu benutzen. Auf diese Weise
wird die Kristallisationsrichtung nicht wie bei einem polykristallinen Keim dem Zufall
überlassen. Bei den inkongruent schmelzenden Borokarbiden würde eine stöchiometrische
Zusammensetzung der Schmelzzone zu einem peritektischen Zerfall des Keimes beim
Aufschmelzen in Schmelze und properitektische Phase führen (Abb. 5.9A). Um dies zu
verhindern, ist im Unterschied zu den Siliziden eine nicht-stöchiometrische
Zusammensetzung der Zone erforderlich, mit der der Keim koexistieren kann (Abb 5.9B).
$ %
Abb. 5.9: Längsschliffe des
Kristallanfangs bei Kristallzucht von
TbNi2B2C ohne (A) und mit Fremder
Zone(B). Ohne Fremde Zone
kristallisiert zunächst die
properitektische TbB2C2-Phase und ist
in Abb. 5.9A als bunter Saum
erkennbar, ehe  TbNi2B2C kristallisiert.
Mit Fremder Zone unterbleibt die
Kristallisation der properitektischen
Phase und der TbNi2B2C-Keim kann
weiterwachsen (Abb. 5.9B).
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Dies wurde realisiert, indem auf dem Nährstab eine SENi4B-Scheibe gelegt wurde. Die
Masse dieser Scheibe muss dabei genau so gewählt werden, dass sich beim gemeinsamen
Aufschmelzen der Scheibe mit der oberen Kappe des Nährstabs eine Schmelze mit der
peritektischen Konzentration von ca. 85 mol% SENi2B2C und 15 mol% SENi4B ergibt.
Diese Zone, in die der Keim getaucht wird und mit der er koexistieren kann, wird auch als
Fremde Zone bezeichnet. Die Unterdrückung der TbB2C2-Primärkristallisation geht
deutlich aus einem Vergleich der beiden Längsschliffe vom Anfangsbereich der TbNi2B2C-
Zucht ohne und mit Fremder Zone hervor (Abb. 5.9A, B).  Um eine stabile Prozessführung
im Primärkristallisationsgebiet der SENi2B2C-Phase zu erreichen wurde mit geringfügigem
Ni-Überschuss im Nährstab (SENi2.02B2C) gearbeitet. Im Falle der stöchiometrischen Zone
kommt es zunächst zur Kristallisation der Primärphase, während mit Fremder Zone der
Einkristall weiterwachsen kann.
Bei der Kristallzüchtung der Silizide wurde ebenfalls erfolgreich mit Keim gearbeitet,
wobei wegen des kongruenten Schmelzens nicht der komplizierte Weg mit Fremder Zone
beschritten werden musste.
5.2.3 Rotation von Keim und Nährstab
Um eine möglichst homogene Verteilung der Elemente in der Zone zu erreichen und dadurch
die Gefahr der konstitutionellen Unterkühlung zu reduzieren, wurden Keim und Nährstab
gegensinnig rotiert. Aufgrund der deutlich größeren Oberflächenspannung der
Borokarbidschmelzen konnte bei diesen mit schnellerer Rotation von 15 bzw 20 U/min
gearbeitet werden, während die Rotationsgeschwindigkeiten von Keim und Nährstab bei
den Siliziden 10 bzw. 15 U/min nicht überschreiten durften. Ferner ergibt die Rotation im
Spiegelofen, wo die Heizung nicht wie bei der Hochfrequenzheizung radialsymmetrisch
ist, eine homogenere azimutale Temperaturverteilung.
5.2.4 Untersuchung der letzten Zone
Die metallographische Untersuchung der letzten Zone eines Züchtungsexperimentes ist
notwendig, weil die Zusammensetzung der Zone Auskunft über den Kristallisationsweg
gibt. Darüber hinaus ist die Kenntnis der Form der Phasengrenzfläche zwischen Kristall
und Schmelze wichtig, denn diese hat Einfluss auf das Wachstum des Kristalles. Dazu
wird die letzte Zone nach Ende des Ziehprozesses abgeschreckt, indem die Temperatur
innerhalb von 2 min. rasch auf ca. 1300°C gesenkt wird. Da bei den Borokarbiden die
erstarrte letzte Zone neben der SENi2B2C Hauptphase auch lamellar erstarrtes Eutektikum
aufweist, ist auf Schliffbildern dann deutlich der Verlauf der Phasengrenze zwischen Kristall
und Schmelze zu erkennen. Bei optischer Heizung weist dieser einen ausgeprägten konvexen
Verlauf auf, während sie bei induktiver Heizung deutlich flacher ausfällt und zum Rand
hin einen konkaven Verlauf annimmt, wie die Schliffbilder der letzten Zone zweier
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SENi2B2C-Kristalle zeigen (Abb. 5.10A, 5.11A). Dies lässt dann eine polykristalline
Randschicht wachsen, welche zur Präparation einkristalliner Proben für physikalische
Untersuchungen entfernt werden muss, wohingegen bei optischer Heizung die
einkristallinen Bereiche bis zum Rand reichen (Abb 5.10B, 5.11B). Ursache für die
unterschiedliche Form der Phasengrenzfläche ist das Eindringvermögen des
Hochfrequenzfeldes in die Schmelze wegen des Skin-Effektes. Da im Inneren die Wärme
nicht so gut abgeleitet wird wie Außen, wird der Stab in einer äußeren Schicht stärker
aufgeschmolzen als direkt an der Staboberfläche (siehe auch Kap. 3.3).
Abb. 5.10: Schliffe eines mit induktiver Heizung gezogenen Tb0.2Y0.8Ni2B2C-Kristalles.  Abbildung 5.10A
zeigt den Längsschliff der Phasengrenzfläche zwischen Kristall und letzter Zone, wobei die Ziehrichtung im
Bild nach oben ist. Deutlich zu erkennen ist der zum Rand hin konkave Verlauf der Grenzfläche. Wie in dem
Querschliff des Kristalles zu sehen ist (Abb. 5.10B) bedingt dies eine polykristalline Randschicht.
$
$
%
%
PP
PP
PP
PP
Abb. 5.11: Schliffe eines mit optischer Heizung gezogenen Tb0.2Y0.8Ni2B2C-Kristalles.  Abbildung 5.11A zeigt
den Längsschliff der Phasengrenzfläche zwischen Kristall und letzter Zone, wobei die Ziehrichtung im Bild
nach oben ist. Deutlich zu erkennen ist der durchgängig konvexe Verlauf der Grenzfläche, der auch stärker
gekrümmt ist als bei induktiver Heizung. Wie in dem Querschliff des Kristalles zu sehen ist (Abb. 5.11B)
bedingt dies, dass die großen Körner bis zum Rand reichen .
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Die Untersuchung der Zusammensetzung der letzten Zone bei den Borokarbiden zeigte
entsprechend dem Phasendiagramm (Abb. 5.2) neben der SENi2B2C-Hauptphase das binäre
SENi2B2C-SENi4B-Eutektikum. Darüber hinaus konnten auch geringe Anteile des ternären
SENi2B2C-SENi4B-SENi6B3-Eutektikums nachgewiesen werden. Dies ist auf die
unterstöchiometrische (Ni-reiche) Zusammensetzung der letzten Zone bei den Borokarbiden
zurückzuführen, die empfindlich auf Veränderungen wie z. B. der Zonenlänge reagiert.
Dadurch ist es leicht möglich, dass der Kristallisationsweg etwas ausserhalb des
quasibinären Schnittes weiterverläuft. So führt eine anwachsende Zone (durch
Aufschmelzen des stöchiometrischen Kristalles und/oder des Nährstabes) insbesondere
zu einer relativen Anreicherung mit Bor und Kohlenstoff und einer Verarmung an Nickel
in der Schmelze. Dies könnte zum Auftreten des ternären Eutektikums führen, da SENi6B3
weniger Nickel und mehr Bor als SENi4B aufweist. Darüber hinaus kann die Veränderung
der Zonenkonzentration zu lokalen Schwankungen der Zusammensetzung des wachsenden
Kristalles führen.
Die ebenfalls mit induktiver Heizung gezogenen Silizidkristalle weisen eine erheblich
schwächer ausgebildete polykristalline Randschicht auf als die Borokarbide, obwohl bei
ihnen eine vergleichbare Phasengrenze beobachtet werden konnte. Wie der Querschliff in
Abb. 5.12 zeigt, tritt hier nur auf einer Seite eine grobkristalline Randschicht auf, während
das Hauptkorn nahezu den gesamten Durchmesser einnimmt. Die Phasenanalyse der letzten
Zone zeigte bei den Siliziden neben der SE2PdSi3-Phase und der SE2Pd3Si5-Phase keine
weiteren Phasen in Übereinstimmung mit dem vorgeschlagenen Phasendiagramm. Das
bedeutet, dass hier der Kristallisationsweg stabil entlang dem Schnitt verläuft und nicht so
sensibel auf Schwankungen der Zonenlänge und der Zusammensetzung reagiert.
Abb. 5.12: Querschliff eines mit induktiver Heizung gezogenen Tb2PdSi3-Kristalls. Im Unterschied zu den
Borokarbiden ist hier nur auf einer Seite eine grobkristalline Randschicht zu beobachten.
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5.2.5 Drei-Zonen-Modell beim Zonenschmelzen der Borokarbide ohne Fremde
Zone
Takeya et al. [Tak96b] berichten, dass sich die nicht-stöchiometrische Zusammensetzung
der Zone beim Zonenschmelzen der Borokarbide durch Elementanreicherung während
des Züchtungsprozesses mit einem stöchiometrischen Nährstab bildet, wenn ohne Fremde
Zone gezogen wird. Diese Bedingungen werden jedoch nicht mit beliebigen
Züchtungsparametern realisiert. Um einkristalline Proben herzustellen reicht es nicht aus,
zur Vermeidung der konstitutionellen Unterkühlung während der gesamten Züchtung
langsam mit 2 mm/h zu ziehen. Wie der Längsschliff eines kontinuierlich mit 2 mm/h
gezogenen Borokarbidkristalls zeigt (Abb. 5.13), führten diese Versuchsbedingungen zu
einer sehr feinkristallinen Erstarrung. Das Verhalten soll mit einem Drei-Zonen-Modell
erklärt werden, welches auf der Basis metallographischer Untersuchungen entwickelt wurde.
Zu Beginn des Zonenschmelzens weist die Schmelze dieselbe Zusammensetzung wie das
Ausgangsmaterial auf. Allerdings gliedert sich die Zone entlang der Stabachse entsprechend
des angelegten Temperaturprofils in drei Bereiche (Abb. 5.14). Die mittlere Zone, in der
die Liquidustemperatur der SENi2B2C-Phase überschritten wird, ist vollständig
aufgeschmolzen, während in den beiden Randbereichen mit Tp < T < TL Schmelze und
properitektische Phase (SEB2C2) koexistieren können, was eine Konsequenz des
inkongruenten Schmelzverhaltens der SENi2B2C-Phase ist (Abb. 5.15).
Wird die Kristallzucht direkt mit niedriger Ziehgeschwindigkeit von 2 mm/h begonnen,
kann die feste SEB2C2-Phase mit der umgebenden Schmelze an der Phasengrenze zum
wachsenden Kristall zu der peritektischen SENi2B2C-Phase zurückreagieren, so dass sich
ein Verteilungskoeffizient keff =1 während des Kristallisationsprozesses einstellt, das heisst,
die Zusammensetzung der Zone verschiebt sich nicht. Auf diese Weise entstehen an der
Kristallisationsfront immer wieder neue SENi2B2C-Körner, was zum polykristallinen
Wachstum führt (Abb. 5.13). Wird hingegen zunächst mit einer Ziehgeschwindigkeit von
5 mm/h gearbeitet, reicht die Zeit für den diffusionsbegrenzten Prozess der peritektischen
Reaktion nicht aus und ein Teil der properitektischen Phase kristallisiert aus. Dies führt
dann zu einem Saum aus SEB2C2-Körnern am Kristallanfang, wie in Abb. 5.1 zu sehen ist.
Abb. 5.13: Längsschliff eines TbNi2B2C-Kristalls.
Die feinkristalline Erstarrung ist auf die ständige
Neubildung von TbNi2B2C-Körnern zurückzuführen,
wenn der gesamte Züchtungsprozess mit langsamer
Ziehgeschwindigkeit erfolgt. Indem zunächst mit
höherer Ziehgeschwindigkeit gearbeitet wurde,
konnte die feinkristalline Erstarrung unterbunden
werden (siehe Abb. 5.10 und 5.11).
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Abb. 5.15: Ausschnitt aus dem Tb-
Ni-B-C-Phasendiagramm mit
Zuordnung der unterschiedlichen
Zonenabschnitte im Bereich der
Phasengrenze zum wachsenden
Kristall. In der Zonenmitte mit T >
TL ist sie vollständig flüssig (Zone 2).
In dem  Randbereich zum Kristall
(Zone 1) mit Tp < T < TL können
properitektische Phase und Schmelze
koexistieren.
Dadurch verschiebt sich die Zonenkonzentration bis sie die peritektische Zusammensetzung
erreicht hat und die peritektische Phase direkt kristallisiert. Zur Vermeidung der
konstitutionellen Unterkühlung kann dann die Ziehgeschwindigkeit reduziert werden. Die
kontinuierliche Abreicherung der Zone mit properitektischer Phase konnte während des
Ziehprozesses indirekt beobachtet werden, da sie zu einer Absenkung der
Liquidustemperatur führt und damit ein Anwachsen der Zonenlänge verursacht. Auf diese
Weise konnte erfolgreich die feinkristalline Erstarrung vermieden werden, wie die Abb.
5.10 und 5.11 zeigen.
Dieses durch das Drei-Zonen-Modell beschriebene komplexe Verhalten, welches wegen
der inkongruenten Phasenbildung nur bei den Borokarbiden beobachtet wurde, zeigt, wie
kompliziert die Einkristallzucht dieses Systems im Unterschied zu den Siliziden ist.
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Abb. 5.14: Schematische Darstellung der Schmelzzone und von Kristall bzw. Nährstab entsprechend des
Drei-Zonen-Modells. In den Randbereichen der Schmelzzone zu den festen Stäben können flüssige und feste
Phase koexistieren (Zone 1 und 3), während im mittleren Bereich ausschließlich flüssige Phase existiert
(Zone 2).
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5.3 Mikrostrukturuntersuchung der SENi2B2C-Einkristalle
Im Unterschied zu im Flux-Verfahren hergestellten Einkristallen bieten gerichtet erstarrte
Kristalle die Möglichkeit, physikalische Eigenschaften und die Mikrostruktur entlang der
Wachstumsrichtung zu untersuchen und damit ein besseres Verständnis des
Kristallisationsprozesses zu erlangen. Ferner ist es erforderlich, zur Charakterisierung der
Kristalle Informationen über die Homogenität der Eigenschaften über die Länge zu
bekommen. Dies umfasst Untersuchungen der Eigenschaften entlang der Kristallachse
und die Präparation vieler Proben aus dem Kristallstab. Exemplarisch sollen hier diese
Untersuchungen an Tb0.4Y0.6Ni2B2C diskutiert werden, das sich durch besonders interessante
physikalische Eigenschaften auszeichnet. Zunächst sollen die Untersuchungen der
Realstruktur und Zusammensetzung vorgestellt werden. In einem späteren Kapitel werden
dann die Untersuchungen zur Änderung der physikalischen Eigenschaften über die Länge
vorgestellt.
5.3.1 Untersuchung der Kornstruktur im Polarisationsmikroskop
Die Untersuchungen im Polarisationsmikroskop sind erforderlich, um zunächst die
einkristallinen Bereiche zu ermitteln. Die metallographische Untersuchung von
Querschliffen der gezogenen Kristalle zeigt im Innern einen einkristallinen Bereich mit
5 mm Durchmesser, der nach außen von einem polykristallinen Ring umgeben wird.
Einkristalline Proben konnten durch Wegschneiden des polykristallinen Bereichs präpariert
werden. Die Orientierung der Flächennormale, das heisst jene Richtung, in die der Kristall
gewachsen ist, wurde im Laue-Rückstreuverfahren mit Röntgenstrahlen näherungsweise
als die [112]-Richtung bestimmt. Das bedeutet, die c-Achse der tetragonalen Einheitszelle
ist um 13° aus der Wachstumsrichtung gekippt. Abb. 5.16 zeigt den gezogenen Kristall, an
dem auf der linken Seite deutlich der benutzte Keim erkennbar ist. Die letzte Zone rechts
ist an den durch die schnelle Erstarrung hervorgerufenen Rissen in der Oberfläche zu
erkennen.
Keim                Kristall             letzte Zone     Nährstab
Abb. 5.16: Photographie eines gezüchteten Tb0.4Y0.6Ni2B2C-Kristalles. Er gliedert sich in Keim, Kristall,
letzte Zone und Nährstab. Die Wachstumsrichtung ist näherungsweise [112].
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5.3.2 Untersuchung der Elementsegregation mit WDX-Sonde
Wie in Kapitel 5.2 erläutert, können Schwankungen der Zonenkonzentration zu lokalen
Änderungen in der Zusammensetzung des wachsenden Kristalles führen. Eine unabhängige
Bestimmung der Zusammensetzung ist erforderlich wegen des Zusammenhanges mit den
physikalischen Eigenschaften. Zur Bestimmung der Elementsegregation entlang der
Kristallachse wurde im Rasterelekronenmikroskop die Elementanalyse im WDX-Modus
der Elektronenstrahlmikroanalyse vorgenommen. In mehrphasigen Gebieten wie dem
polykristallinen Ausgangsstab und der letzten Zone muss zwischen der Zusammensetzung
der (Tb,Y)Ni2B2C-Hauptphase und der die Nebenphasen einschließenden gemittelten
Zusammensetzung unterschieden werden. Letztere ist wichtig zur Bestimmung der
Massenbilanz während des Ziehprozesses. Abbildung 5.17 zeigt den geringfügigen Anstieg
des Tb-Anteils x = c(Tb) / (c(Tb) + c(Y)) von 0.390 ± 0.005 am Kristallanfang auf 0.415 ±
0.005 im Kristall. Der Tb-Anteil der einzelnen TbxY1-x Ni2B2C-Körner des polykristallinen
Nährstabes ist mit durchschnittlich 0.405 ± 0.005 ein wenig höher als am Kristallanfang.
Dieser Wert liegt auch etwas höher als die nominelle Einwaage, was durch die vorhandene
etwas Tb-ärmere properitektische TbxY1-xB2C2-Nebenphase (x = 0.38) bedingt ist.
Abbildung 5.17: Segregation des Tb-Anteils x
über die Kristalllänge z. Zum Vergleich sind letzte
Zone (schraffiert) und polykristalliner Nährstab
mit aufgeführt. Volle Symbole: Tb0.4Y0.6Ni2B2C-
Hauptphase. Offene Symbole: Gemittelte
Zusammensetzung eines Bereichs.
Abbildung 5.18: Ni-Segregation (A) und Ni/B-
Verhältnis (B) über die Kristalllänge z. Zum
Vergleich sind letzte Zone (schraffiert) und
polykristalliner Nährstab mit aufgeführt. Volle
Symbole: Tb0.4Y0.6Ni2B2C-Hauptphase. Offene
Symbole: Gemittelte Zusammensetzung eines
Bereichs.
Die Ni-Konzentration steigt am Kristallanfang von c(Ni) = 32.9 ± 0.2 at.% auf 34.8 ±
0.2 at.% an und fällt dann kontinuierlich außer bei der Anomalie um z = 10 mm auf 33.8 ±
0.2 at.% ab (Abb. 5.18A). Dies bedeutet, dass die Ni-Konzentration des Kristalls die der
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nominellen Einwaage von 33.6 at.% außer am Kristallanfang übertrifft. Innerhalb der letzten
Zone und des Polykristalls, welche eine mehrphasige Zusammensetzung haben, liegt der
Ni-Konzentration in der TbxY1-xNi2B2C-Phase bei 33.2 ± 0.2 at.% bzw. 32.9 ± 0.2 at.%.
Unter Berücksichtigung der nickelreichen Nebenphasen TbxY1-xNi6B3 und TbxY1-xNi4B
in der letzten Zone, die auch einen leichten Tb-Überschuss aufweisen, ergibt sich eine
gemittelte Konzentration von  F 1L = 44.7 ± 0.5 at.% und [  = 0.44 ± 0.007. Die erhöhte
Ni-Konzentration in der letzten Zone bestätigt die entsprechend dem Phasendiagramm
erwarteten Verhältnisse bei der Kristallisation im Primärkristallisationsbereich der
TbxY1-xNi2B2C-Phase.
Eine Betrachtung des Ni/B-Verhältnisses bietet sich darüber hinaus deshalb an, weil von
diesem die supraleitenden Eigenschaften beeinflusst werden können, wie an HoNi2B2C
gezeigt wurde [Schmi95]. Trotz der vergleichsweise großen Streuung der c(Ni)/c(B)-Werte,
die auf die Ungenauigkeit in der Bestimmung der B-Konzentration zurückzuführen ist, ist
eine abnehmende Tendenz über die Kristallänge von 0.98 ± 0.04 auf 0.92 ± 0.04 erkennbar
(Abb. 5.18B). In der letzten Zone beträgt das Ni/B Verhältnis 0.96 ± 0.04. Berücksichtigt
man noch das Ni-reiche Eutektikum, so ergibt sich ein gemitteltes Verhältnis von
      F 1L F % =  .
Das inkongruente Schmelzverhalten der Tb0.4Y0.6Ni2B2C-Phase und der daraus
resultierenden unterstöchiometrischen Zonenzusammensetzung bedingt die Tendenz des
Kristalles zu Segregationserscheinungen. Dabei entspricht die lokale Zusammensetzung
des Kristalls einem Punkt der Soliduslinie aus dem zugrundeliegenden Phasendiagramm
(Abb.5.2), welcher mit der Zusammensetzung der flüssigen Zone koexistiert. Obwohl die
Zusammensetzung der Tb0.4Y0.6Ni2B2C-Phase nicht exakt bestimmt werden kann, bedeuten
Segregationserscheinungen entlang der Kristallachse eine Drift während des Ziehprozesses,
die auch anhand der Temperaturabnahme der Schmelzzone während des Ziehens deutlich
wird (Abb. 5.19).
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Abb. 5.19: Temperatur der
Schmelzzone Tzonewährend des
Züchtungsprozesses mit
Ziehgeschwindigkeit v = 2 mm/h
(gestrichelte Linie). Gemittelter
Temperaturverlauf Tav.(z)
(durchgezogene Linie). Zum
Vergleich: peritektische
Temperatur Tp = 1556°C.
5 Konstitution und Einkristallzüchtung
49
Die Tb- und Y-Ionen sind auf den Gitterplätzen der Seltenen Erden statistisch angeordnet
und in einem beliebigen Verhältnis mischbar. Der Anstieg des Tb-Anteils x über die
Kristalllänge z kann durch die Ergebnisse der Konstitutionsuntersuchungen erklärt werden.
Die peritektische Temperatur der YNi2B2C-Phase (Tp = 1570°C) ist höher als die der
TbNi2B2C-Phase (Tp = 1518°C). Deshalb kristallisiert beim Züchtungsanfang die
TbxY1-xNi2B2C-Phase mit einem etwas höheren Y-Anteil als in der Einwaage und
dementsprechend wird Tb in der Schmelzzone angereichert. Aus dem Tb-Anteil von xl =
0.4 in der Anfangszone und xs = 0.39 am Kristallanfang ergibt sich ein effektiver
Verteilungskoeffizient nach Gl. (3.3) keff,Tb = 0.975. Am Kristallende mit xs = 0.41 und
einem Tb-Anteil in der abgeschreckten Zone von xl = 0.44 wird ein effektiver
Verteilungskoeffizient keff,Tb = 0.94 berechnet. Ein Verteilungskoeffizient keff,Tb < 1 entspricht
der gefundenen kontinuierlichen Tb-Anreicherung in der Zone und damit einem Anstieg
des Tb-Anteils entlang der Kristallachse.
Bei der inkongruent schmelzenden Verbindung Tb0.4Y0.6Ni2B2C ist entsprechend des
Phasendiagramms ein Verteilungskoeffizient für Ni keff,Ni < 1 Voraussetzung um die
Verbindung primär, also direkt aus der Schmelze, zu kristallisieren. Der Wert von keff,Ni
konnte aus dem Konzentrationsverhältnis von Nickel zwischen Kristall und letzter Zone
bestimmt werden und beträgt keff,Ni = 0.76. Die leichte Abnahme der Ni-Konzentration für
z > 7 mm (Abb. 5.18B) bei gleichzeitiger Abnahme der Zonentemperatur (Abb. 5.19) läßt
sich durch einen retrograden Verlauf der Soliduskonzentration innerhalb des
Primärkristallisationsgebietes der TbxY1-xNi2B2C-Phase erklären. Da der
Kristallisationsprozess empfindlich auf Schwankungen der Parameter, insbesondere der
Zonenlänge reagiert, kann angenommen werden, dass diese die lokalen Extrema sowohl
in der Zonentemperatur als auch in der Ni- bzw. Tb-Konzentration bei z > 13 mm verursacht
haben. Eine Zunahme der Zonenlänge reduziert den Ni-Überschuss in der Schmelze und
führt so zu einer Abnahme der Ni-Konzentration im wachsenden Kristall. Eine schmalere
Zone, welche von einer Temperaturabnahme begleitet wird, die auf verändertes
Ankoppelverhalten der Zone an das Hochfrequenzfeld zurückzuführen ist, erhöht die Ni-
Konzentration.
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5.3.3 Untersuchung der Gitterdefekte im Transmissionselektronenmikroskop
Von W. Yang-Bitterlich wurden Untersuchungen an Proben aus dem Anfangsbereich und
dem Endbereich des hergestellten Kristalls im TEM durchgeführt, um sowohl die
eindimensionalen Gitterdefekte (Versetzungen), als auch die zweidimensionalen Defekte
(Stapelfehler) zu analysieren. Während am Anfangsbereich vorwiegend Versetzungen mit
Burgersvektor b = <100> auftreten (Abb. 5.20), konnten am Ende kurz vor der letzten
Zone neben diesen auch Versetzungen mit b = <110> beobachtet werden. Ferner wurde
eine Vielzahl von Stapelfehlern lediglich am Kristallende beobachtet (Abb. 5.21).
Die Stapelfehler sind von der gleichen Art wie die in YNi2B2C beobachteten Stapelfehler
mit einer Stapelfehlerebene (001) und einem Fehlervektor R = ¼[001]. Diese Stapelfehler,
die entweder auf zusätzlichen SE-C- oder Ni2-B2-Schichten im Kristallgitter beruhen
[Yang99], führen zu lokalen Abweichungen von der exakten Stöchiometrie. Sie werden
daher auch als chemische Stapelfehler bezeichnet. An polykristallinen  YNi2B2C-Proben
konnte bereits festgestellt werden, dass die Stapelfehler nach einer Hochtemperatur-
Glühbehandlung bis 1435°C ausgeheilt sind, während diese nach einer Glühung bis 1100°C
zahlreich vorhanden sind [Yang00]. Dies bedeutet, dass die Stapelfehler auf den schnelleren
Abkühlvorgang am Kristallende beim Einschrecken der letzten Zone zurückzuführen sind.
Dabei wird die letzte Zone mit einer Abkühlgeschwindigkeit von ca. 10 K/s auf 1300°C
abgeschreckt, bevor sie mit 100 K/h auf Raumtemperatur abgekühlt wird. Der Kristallanfang
wurde während des kontinuierlichen Ziehprozesses abgekühlt, bei dem die Kühlrate um
mehrere Größenordnungen langsamer ist und bei ca. 35 K/h liegt.
Abb. 5.20: TEM-Bild der Versetzungen am
Kristallanfang. Probenorientierung zwischen [0  1]
und [1  1]. Strahlrichtung » [0  1], Beugungsvektor
g = (112). (A): [100]-Versetzungen, (B): [010]-
Versetzungen, (C): [110]-Versetzungen.
Abb. 5.21: TEM-Bild der Stapelfehler und
Versetzungen am Kristallende. Probenorientierung
» [   1], Strahlrichtung » [   1], Beugungsvektor
g = (112). Die Stapelfehler sind als streifenförmiger
Schwarz-Weiss-Kontrast erkennbar.
(A): [110]-Versetzungen, (B): [010]-Versetzungen,
(P): durch Stapelfehler begrenzte
Partialversetzungen mit Burgersvektor bp = ¼[001].
5 Konstitution und Einkristallzüchtung
51
5.4 Untersuchung der Mikrostruktur von SE2PdSi3
An den Tb2PdSi3- und den Dy2PdSi3-Einkristallen wurden Untersuchungen der
Mikrostruktur durchgeführt. Dabei ergab sich ein sehr einheitliches Bild, weshalb im
folgenden die Ergebnisse beispielhaft an einer Verbindung (Tb2PdSi3) diskutiert werden.
5.4.1 Untersuchung der Kornstruktur
Die Abb. 5.22 zeigt einen mit einkristallinem Keim im Zonenschmelzverfahren gezüchteten
Tb2PdSi3-Kristall. Die ausgeprägten Facetten, welche sich über die ganze Kristalllänge
ausdehnen, sind ein deutliches Anzeichen dafür, dass der Kristall kontinuierlich und damit
ungestört gewachsen ist. Der im Polarisationsmikroskop aufgenommene Querschliff weist
einen sehr großen einkristallinen Bereich auf, der sich fast über den gesamten Durchmesser
erstreckt (Abb.5.12). Nur am rechten Rand sind einige Körner zu erkennen, was durch die
konkave Zonengrenzfläche am Rand bei Züchtung mit induktiver Heizung begünstigt wird.
Als Wachstumsrichtung wurde durch Laue-Messung eine um ca. 10° aus der > @ -
Richtung gekippte Richtung ermittelt.
Keim                 Kristall             letzte Zone
Nähr-
stab
Abb. 5.22: Photographie
eines  gezüchteten Tb2PdSi3-
Kristalles. Er gliedert sich in
Keim, Kristall, letzte Zone
und Nährstab. Die
Wachstumsrichtung ist
näherungsweise >@ .
5.4.2 Ausscheidungen
Die metallographischen Untersuchung der Morphologie an den SE2PdSi3-Querschliffen
im Rasterelektronenmikroskop zeigt plättchenförmige Ausscheidungen in der SE2PdSi3-
Matrix (Abb. 5.23A). Die Stöchiometrie SESi wurde mit der Mikrosonde bestimmt.
Ausscheidungen in dieser Form sind in der Literatur auch von anderen
Metallsilizidverbindungen bekannt wie dem Mangansilizid. Dort treten in der MnSi1.73-
Matrix MnSi-Ausscheidungen in Form von Plättchen auf, deren Bildungsmechanismus
bis jetzt noch nicht bekannt ist [Kaw76]. Durch EBSD-Untersuchungen (kurz für
ElectronBackScattering Diffraction), die am Tb2PdSi3-Einkristall durchgeführt wurden,
konnte gefunden werden, dass diese Streifen jeweils einkristallin sind und im Gegensatz
zur hexagonalen Tb2PdSi3-Matrix eine niedrigsymmetrische Kristallstruktur aufweisen.
Dabei könnte es sich um die orthorombische Struktur der TbSi-Gleichgewichtsphase
handeln. Wie der Tb2PdSi3-Querschliff zeigt, liegen die TbSi-Ausscheidungen als Plättchen
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mit einer Dicke von 5 µm und einer Länge bis zu 200 µm vor. Näherungsweise lässt sich
ein Volumenanteil von 3 % bestimmen. Auffällig ist die charakteristische Anordnung der
Plättchen, die im wesentlichen in drei Richtungen verlaufen und dabei unter einem Winkel
von ca. 120° zueinander stehen. Um genauere Kenntnisse der Ausrichtung der Striations
in der hexagonalen Matrix zu erhalten, wurden Schliffe, deren Ebene senkrecht zur [0001]-
bzw. zur > @  -Richtung liegt, präpariert. Im Elektronenmikroskop konnten auch für
diese Orientierungen Streifen beobachtet werden, die ebenfalls in einem Winkel zwischen
120° und 130° aufeinander stehen. Dies bedeutet zum einen, dass die Plättchen nicht in
[0001]-Richtung orientiert sind, denn dann würden im Schliff senkrecht zur > @  -
Richtung nur parallele Schnitte der Plättchen zu sehen sein. Darüberhinaus können sie
auch nicht parallel zur Basalebene vorliegen, denn bei einer solchen Ausrichtung dürften
keine Striations im Schliff senkrecht zu [0001] zu sehen sein. Das legt die Vermutung
nahe, dass es sich bei den Striations um Pyramidenflächen handelt, die schräg im
hexagonalen Prisma verlaufen. Bei einer solchen Ausrichtung ist es auch möglich, dass
die Striations wie in den von uns untersuchten Schliffen in Winkeln zwischen 120° und
130° zueinander auftreten. Neben diesen einkristallinen Ausscheidungen konnten noch
weitere runde SESi-Ausscheidungen beobachtet werden, die allerdings polykristallin
vorliegen, wie durch EBSD-Messungen bestätigt wurde.
Abb. 5.23: REM-Bilder eines Tb2PdSi3-
Kristalls. In dem ungeglühten Kristall (Abb.
5.23A) sind deutlich die TbSi-
Ausscheidungen (weiss) in der Tb2PdSi3-
Matrix (schwarz) zu erkennen. Die hellen
Streifen sind Querschnitte der
einkristallinen TbSi-Plättchen. Die runden
TbSi-Ausscheidungen sind polykristallin. In
dem geglühten Kristall (Abb. 5.23B)haben
sich die TbSi-Ausscheidungen aufgelöst.
$
%
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Durch nachfolgende Glühung über 20 h bei 1200°C und anschließendes Abschrecken
werden die Ausscheidungen größtenteils aufgelöst (vergl. Abb. 5.23). Nach einer Glühung
bei 1100°C waren die Ausscheidungen hingegen noch vorhanden, was sich aus dem
retrograden Verlauf der Löslichkeitslinie der Tb2PdSi3-Phase erklären läßt.
5.4.3 Elementsegregation
Die Untersuchung der Elementsegregation durch EDX-Messung hat eine homogene
Matrixzusammensetzung über die gesamte Kristalllänge ergeben, wie in Abb. 5.24 für
Tb2PdSi3 gezeigt wird. Dabei liegen die Abweichungen der gemessenen
Elementkonzentrationen von der nominellen Einwaagezusammensetzung 17.1 ± 0.3 at.%
Pd (nominell: 16.7 at.%), 31.9 ± 0.3 at% Tb (nominell: 33.3 at%) und 51.0 ± 0.5 at.% Si
(nominell: 50 at.%) nahe der Fehlergrenzen. Diese Elementkonzentration der Tb2PdSi3-
Phase liegt auch in der letzten Zone vor. Wegen der  Tb2Pd3Si5-Nebenphase ergibt sich für
die letzte Zone im Mittel eine geringfügig erhöhte Pd-Konzentration (18.1 ± 0.3 at% Pd)
und eine etwas niedrigere Tb-Konzentration (30.9 ± 0.3 at% Tb) während die Si-
Konzentration nahezu konstant geblieben ist. Dementsprechend ergibt sich für Pd ein
effektiver Verteilungskoeffizient von keff,Pd = 0.94. Dieser scheinbare Widerspruch zwischen
der Anreicherung der Schmelzzone mit Pd während des Ziehexperimentes und dennoch
konstanter Pd-Konzentration im Kristall kann durch einen steilen Verlauf der
Solidustemperatur zur Pd-reichen Seite im Phasendiagramm erklärt werden.
Abb. 5.24: Konzentration der
Elemente Tb, Pd und Si entlang
der Kristallachse in der
einkristallinen Tb2PdSi3-Matrix.
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Die Konzentrationsänderungen führen nur zu einer geringen Abnahme der Zonentemperatur
während des Ziehversuches (Abb. 5.25). Die nachfolgende Glühung zur Beseitigung der
TbSi-Ausscheidung führte zu keiner mit EDX im Rahmen der Messgenauigkeit
nachweisbaren Änderung der Stöchiometrie der Matrix, was unter anderem auf den geringen
Volumenanteil der Striations zurückzuführen ist.
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Abb. 5.25: Temperatur der
Schmelzzone Tzone während des
Züchtungsprozesses  von Tb2PdSi3
und zum Vergleich von Dy2PdSi3.
Gemessener Temperaturverlauf
Tav.(z) (gestrichelte Linie) und
gemittelter Temperaturverlauf
(durchgezogene Linie) sind
eingezeichnet.
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6 EIGENSCHAFTEN VON TbxSE1-xNi2B2C
In diesem Kapitel sollen die physikalischen Eigenschaften von TbxSE1-xNi2B2C dargestellt
werden. Die Untersuchungen an polykristallinen Proben dienten dazu, Änderungen der
supraleitenden und magnetischen Ordnungstemperaturen als Funktion des Seltenerd-
Verhältnisses zu ermitteln. Von ausgewählten Verbindungen mit interessanten Eigenschaften
wurden Einkristalle hergestellt, um die Wechselwirkung der magnetischen und
unmagnetischen Seltenerd-Ionen vertieft zu untersuchen. An einem  Beispiel, der
Verbindung Tb0.4Y0.6Ni2B2C, von der mehrere Einkristalle hergestellt wurden, wurde
zusätzlich eine aufwendige Untersuchung der physikalischen Eigenschaften über die
Kristalllänge vorgenommen. An den Einkristallen sollen dann Messungen insbesondere
zur Anisotropie der magnetischen und supraleitenden Eigenschaften vorgestellt werden.
6.1 Untersuchungen an polykristallinen TbxSE1-xNi2B2C-Mischreihen
Die physikalischen Eigenschaften wie Restwiderstandsverhältnis, magnetische
Ordnungstemperatur und supraleitende Sprungtemperatur wurden zunächst an
polykristallinen Proben der Mischreihen TbxY1-xNi2B2C und TbxEr1-xNi2B2C untersucht.
Primär ist davon auszugehen, dass sie vorwiegend vom Tb-Anteil x abhängen, wie es
bereits an anderen Mischreihen beobachtet wurde. Allerdings ist von einigen quaternären
Verbindungen bekannt, dass sie ein endliches Homogenitätsgebiet haben, innerhalb dessen
die Proben messbare Unterschiede in den physikalischen Eigenschaften als Funktion der
Zusammensetzung aufweisen. Da bisher noch keine solchen Untersuchungen an den
pseudoquaternären Mischreihen erfolgten, wurden sie beispielhaft an TbxEr1-xNi2B2C
durchgeführt, wobei die spezielle Wahl der Zusammensetzung innerhalb des
Homogenitätsgebietes bereits oben erläutert wurde (siehe Kap. 5.1.1.1).
6.1.1 Restwiderstandsverhältnis
Wie in Kap. 4.4.2 erläutert handelt es sich beim Restwiderstandsverhältnis um ein Maß
für die Kristallperfektion. Aufgrund der RRR der quaternären Randsysteme (Tab. 6.1) kann
erwartet werden, dass das RRR innerhalb beider TbxSE1-xNi2B2C-Mischreihen mit
steigendem Tb-Anteil abnimmt. Wie ein Vergleich der RRR(x)-Auftragungen beider
Mischreihen zeigt, ist das RRR im Tb-reichen Bereich (x > 0.5) nahezu konstant  bei RRRTb
(Abb. 6.1, 6.2). Im Unterschied hierzu fällt das Restwiderstandsverhältnis für x < 0.5 mit
steigendem Tb-Anteil steil ab, da RRRTb erheblich kleiner als RRRY bzw. RRREr ist. Da auf
9HUELQGXQJ 7E1L%& (U1L%& <1L%&
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Tab. 6.1: Restwiderstandsverhältnisse der
quaternären Randsysteme TbNi2B2C
(RRRTb), ErNi2B2C (RRREr) und YNi2B2C
(RRRY).
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der Tb-reichen Seite das Substituieren mit Y bzw. Er nicht zu einer wesentlichen RRR-
Abnahme führt, besitzen die Kurven keine ausgeprägten Minima. Im Unterschied hierzu
weist das RRR der unmagnetischen und im gesamten Konzentrationsbereich supraleitenden
Mischreihe YxLu1-xNi2B2C [Freu98] sowohl an der Y- als auch an der Lu-reichen Seite
zunächst eine Abnahme durch die Substitution auf, so dass die pseudoquaternären
Verbindungen alle ein geringeres RRR besitzen als die rein quaternären
Ausgangsverbindungen. Ferner haben unsere Messungen an TbxEr1-xNi2B2C ergeben, dass
das Restwiderstandsverhältnis nicht nur von dem Seltenerd-Verhältnis abhängt, sondern
auch von der Konzentration der weiteren Elemente, das heißt, der exakten
Zusammensetzung innerhalb des Homogenitätsgebietes. Dabei zeigen die RRR(x)-Kurven
beider Serien zwar qualitativ den gleichen Verlauf, aber Proben der Serie A (Minoritätsphase
TbxEr1-xB2C2) haben durchweg höhere RRR als die der Serie B (Minoritätsphase
TbxEr1-xNi6B3). So beträgt es für Tb0.5Er0.5Ni2B2C in Serie A RRRA = 6, während dass RRR
in Serie B  RRRB = 3 beträgt. Ähnliche Tendenzen konnte auch bei der Untersuchung des
Homogenitätsgebietes der YNi2B2C-Phase beobachtet werden [Behr99]. Das bedeutet, dass
Proben mit nominell höherer Einwaage an B und C höhere Restwiderstandsverhältnisse
aufweisen als Proben mit höherer Ni-Konzentration in der Einwaage, obwohl diese
Konzentrationsunterschiede in der SENi2B2C-Phase durch analytische Methoden nicht
bestimmbar sind.
Um die Abhängigkeit des Restwiderstandsverhältnisses von der Stöchiometrie besser zu
verstehen, wurde versucht, es theoretisch zu beschreiben. Allerdings kann hier nur die
Abhängigkeit vom Seltenerd-Verhältnis betrachtet werden, da nur dieses an den Proben
durch Mikrosonden mit ausreichender Genauigkeit messbar ist. Für die RRR(x)-
Abhängigkeit wurde folgendes einfaches Modell entwickelt. Nach der Matthiesenschen
Regel (Gl. 4.1) kann der spezifische Widerstand folgendermaßen beschrieben werden:
7E PDJ7E  PDJ $ SK      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Es wird angenommen, dass sich der spezifische Widerstand aus den nach ihren molaren
Anteilen gewichteten Restwiderständen der quaternären Verbindungen TbNi2B2C (r0,Tb +
rmag,Tb) und YNi2B2C bzw. ErNi2B2C (r0,SE + rmag,SE), dem Term x(x  1)rA, der die Streuung
an den ungeordneten Seltenerd-Atomen gemäß der Nordheim-Regel beschreibt, und dem
temperaturabhängigen Beitrag der Phononenstreuung zusammensetzt. Da die
Widerstandsmessungen der hier untersuchten TbNi2B2C-, ErNi2B2C- und YNi2B2C-Proben
zeigten, dass die Temperaturabhängigkeit des spezifischen Widerstandes für 50 K < T <
300 K mit ¶r / ¶T » 15 µWcm/K nahezu gleich ist, kann in erster Näherung angenommen
werden, dass die Phononenstreuung im wesentlichen unabhängig vom Seltenerd-Ion ist.
Das RRR der pseudo-quaternären Mischreihe kann dann folgendermaßen beschrieben
werden:
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Das Verhältnis z = rA / r0,SE ist ein freier Parameter, der die relative Stärke  der
Elektronenstreuung charakterisiert, die durch die Unordnung auf den SE-Gitterplätzen
hervorgerufen wird. Er kann entsprechend den experimentell ermittelten Daten angepasst
werden. Im Falle von TbxY1-xNi2B2C lag die beste Anpassung bei z = 3. Der Einfluss der
Unordnung auf RRR wird durch einen Vergleich der Messwerte mit der Kurve mit z = 0
deutlich, in der dieser Einfluss nicht berücksichtigt wird (Abb. 6.1). Danach ist die
Absenkung von RRR am größten für Legierungen um x = 0.5. Für die RRR(x)-Kurve der
TbxEr1-xNi2B2C-Mischreihe ergab sich in Serie (A) ein Wert z = rA / r0,Er = 1 und in
Serie (B) z = 5. Insbesondere in dieser Mischreihe konnten die Messwerte sehr gut durch
die Formel beschrieben werden. Für TbxY1-xNi2B2C streuen die Messwerte erheblich stärker,
was aber auch auf den Einfluss unkontrollierter Schwankungen der Zusammensetzung
innerhalb des Homogenitätsgebietes zurückgeführt werden könnte, denn diese Proben
wurden in ihrer Zusammensetzung nicht wie im Falle der TbxEr1-xNi2B2C-Mischreihe durch
die zusätzliche Minoritätsphase in einer bestimmten Richtung im Homogenitätsgebiet
fixiert.
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Abb. 6.1: Restwiderstandsverhältnis von
TbxY1-xNi2B2C-Polykristallen als Funktion des Tb-
Anteils x. Die Kurven zeigen die Modellrechnungen
nach Gl. 6.2 mit unterschiedlichem Parameter z. Für
z = 3 wurde die beste Anpassung an die
experimentellen Daten erhalten. Zum Vergleich
wurde mit z = 0 eine Kurve eingezeichnet, in der der
Einfluss der Unordnung unberücksichtigt bleibt.
Abb. 6.2: Restwiderstandsverhältnis von
TbxEr1-xNi2B2C-Polykristallen als Funktion des Tb-
Anteils x für die Serien A und B. Die gestrichelten
Linien zeigen die Modellrechnung nach Gl. 6.2 mit
z = 1 (Serie A) und z = 5 (SerieB), für die jeweils
die beste Anpassung erhalten wurde.
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6.1.2 Supraleitung
Der Einfluss der partiellen Substitution von Y bzw. Er durch Tb in der supraleitenden
YNi2B2C- bzw. ErNi2B2C-Phase auf die supraleitende Sprungtemperatur wurde durch
Suszeptibilitätsmessungen untersucht. Dabei konnte für beide Mischreihen eine deutliche
Abnahme von Tc mit steigendem Tb-Anteil gemessen werden. Die Übergangsbreiten sind
dabei für kleine Tb-Anteile sehr schmal und zeigen somit die gute Probenqualität
(DTc = Tc,90% - Tc,10% = 0.4 K für x = 0.1). Mit zunehmendem Tb-Anteil steigt allerdings DTc
auf 1.4 K für x = 0.4 an.
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Abb. 6.3: Suszeptibilitätskurven (c(T)) im Nullfeld im Bereich des supraleitenden Überganges  von Er-
reichen TbxEr1-xNi2B2C-Polykristallen. In Abb. 6.3A sind die Messungen der Serie A zusehen, während Abb.
6.3B die Messungen der Serie B zeigt.
Die detaillierte Untersuchung der Sprungtemperaturen beider Serien der TbxEr1-xNi2B2C-
Mischreihe ergibt deutliche Unterschiede wie in Abb. 6.3A und B zu sehen ist. Dabei
weisen die Proben der Serie A durchweg höhere Sprungtemperaturen als die Proben der
Serie B auf. Der Unterschied in Tc für Proben mit gleichem Tb/Er-Verhältnis ist für
pseudoquaternäre Proben größer als für die quaternären und reicht von Tc (A) - Tc (B) =
0.2 K für ErNi2B2C bis zu Tc (A) - Tc (B) = 2.7 K für Tb0.225Er0.775Ni2B2C. Um die
Unterschiede in Tc bei gleichem x zu verdeutlichen, wurden die beiden c(T)-Kurven für
x  = 0.225 (rot gefülltes Dreieck) hervorgehoben.
6.1.3 Magnetische Ordnung
Die magnetische Ordnung innerhalb der pseudoquaternären Systeme ist durch das
unterschiedliche Verhalten der quaternären Randsysteme geprägt. Während YNi2B2C keinen
magnetischen Übergang aufweist, ordnen sowohl TbNi2B2C, als auch ErNi2B2C unterhalb
der jeweiligen Néel-Temperatur TN antiferromagnetisch. Diese Ordnung führt in
temperaturabhängigen Suszeptibilitätsmessungen von TbNi2B2C bei TN = 15.5 K zu einem
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Knick (Abb. 6.4). Bei 5.5 K bildet sich ein weiteres deutlich stärker ausgeprägtes Maximum
aus, dessen Einsatz bei 8 K mit dem ebenfalls bei dieser Temperatur einsetzenden schwach
ferromagnetischen Zustand korreliert sein könnte (vergleiche Inset) [Cho96b]. Durch
Verdünnung der Tb-Ionen mit unmagnetischem Y wird der antiferromagnetische Übergang
breiter und zu tieferen Temperaturen verschoben bis er für x < 0.45 nicht mehr beobachtet
werden kann. Dadurch wird die langreichweitige Korrelation der Tb-Ionen gestört, da sie
nur noch statistisch auf den SE-Plätzen verteilt sind. Das Maximum bei 5.5 K reagiert
noch empfindlicher auf die Verdünnung mit Y und kann bereits für x = 0.8 kaum mehr
beobachtet werden. Das heisst, die schwach ferromagnetische Ordnung wird durch
Verdünnung mit Y stärker gestört als die antiferromagnetische Ordnung.
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Abb. 6.4: Temperaturabhängige
Suszeptibilitätskurven (c(T)) der Tb-
reichen TbxY1-xNi2B2C-Polykristalle.
Der antiferromagnetische Übergang
ist jeweils mit einem Pfeil
gekennzeichnet. Der Inset zeigt die
c(T)-Kurve von TbNi2B2C aus der ein
weiterer schwach ferromagnetischer
Übergang unterhalb von 8 K
hervorgeht.
Wird Terbium durch ebenfalls magnetisches Erbium substituiert, so kann der
antiferromagnetische Ordnungsübergang im gesamten Konzentrationsbereich beobachtet
werden. Dabei wird die Néel-Temperatur für Tb-reiche Proben (x > 0.5) bei abnehmendem
Tb-Anteil abgesenkt, während sie bei Er-reichen Proben (x < 0.5) nahezu konstant ist. An
den supraleitenden Er-reichen Proben (x £ 0.3) erfolgte die Bestimmung der Néel-
Temperatur in einem Feld von 2 kOe, welches Tc unterhalb TN verschiebt und zu einem
schärferen c(T)-Knick führt. Dieses wird in Abb. 6.5 für x = 0.2 gezeigt, wo die Néel-
Temperatur von 7.1 K in guter Übereinstimmung mit Ergebnissen aus
Neutronenstreuexperimenten ist [Rust98]. Ein Vergleich zweier Proben der Serie A und B
zeigt zwar einen Unterschied der Sprungtemperaturen Tc, aber identische Néel-Temperaturen
(siehe Inset in Abb. 6.5). Interessant ist die Beobachtung, dass im Falle der Serie A der
supraleitende und der magnetische Ordnungsübergang bei derselben Temperatur von
7.1 K auftreten, was bis jetzt an SENi2B2C-Verbindungen noch nicht beobachtet wurde.
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Aus feldabhängigen Magnetisierungsmessungen bis zu 5 T bei 4.5 K konnten weitere
Informationen über das magnetische Verhalten von TbxEr1-xNi2B2C Mischkristallen
gewonnen werden. Wie in Abb. 6.6 gezeigt wird, weist ErNi2B2C bei kleinen Feldern (µ0H
< 0.07 T) diamagnetisches Verhalten aufgrund der Supraleitung auf. Sowohl ErNi2B2C als
auch TbNi2B2C haben scharfe metamagnetische Übergänge bei 2 T bzw. 2.7 T in
Übereinstimmung mit Messungen an Einkristallen [Cho96b, Can96]. Metamagnetische
Übergänge in den polykristallinen Mischkristallen konnten nicht bestimmt werden. Die
Magnetisierung beim höchsten angelegten Feld von 5 T (M5T) ist dabei stark vom Tb/Er-
Verhältnis abhängig. Während die quaternären Verbindungen TbNi2B2C und ErNi2B2C
nahezu dieselbe M5T aufweisen, wird sie durch partielle Substitution der Seltenen Erden
abgesenkt und erreicht ihr Minimum bei x = 0.5 (Abb.6.7).
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Abb. 6.5: Temperaturabhängige
Suszeptibilitätsmesskurven (c(T)) eines
Tb0.2Er0.8Ni2B2C-Polykristalles der
Serie A bei unterschiedlichen
Magnetfeldstärken. Inset: c(T)-Kurven
im Nullfeld zweier Tb0.2Er0.8Ni2B2C-
Polykristalle der Serien A und B.
Abbildung 6.6: Feldabhängige Magnetisierungs-
kurven bei 4.5 K von TbxEr1-xNi2B2C -
Polykristallen.
Abbildung 6.7: Magnetisierung bei 5 T und 4.5 K
von TbxEr1-xNi2B2C -Polykristallen als Funktion des
Tb-Anteils x.
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Dies mag zunächst überraschen, da sich die geordneten magnetischen Momente mit
7.19 µB/Er in ErNi2B2C und 7.78 µB/Tb in TbNi2B2C nur geringfügig unterscheiden [Lyn97].
Berücksichtigt man hingegen, dass TbNi2B2C eine longitudinale und ErNi2B2C eine
transversale Polarisierung der inkommensurablen Spinwelle besitzen, so kann von einem
deutlich komplizierteren Kopplungsverhalten der Tb- und Er-Ionen bei den
pseudoquaternären Verbindungen ausgegangen werden. Dieses führt zu der deutlichen
Absenkung der Magnetisierung. Auf der Basis der von Lynn et al. schematisch
vorgeschlagenen magnetischen Strukturen von TbNi2B2C und ErNi2B2C [Lyn97] wurde
eine Spinanordnung für eine pseudoquaternäre Tb0.5Er0.5Ni2B2C-Verbindung dargestellt
(Abb. 6.8). Danach führt das Mischen der Er- und Tb-Ionen zu einer Spinanordnung, bei
der die Projektion der Magnetisierung in eine Raumrichtung innerhalb der (a,b)-Ebene
geringer ist als bei den quaternären Verbindungen und somit die Abnahme von M5T für
konzentrierte Legierungen (Abb. 6.7) erklärt.
Prinzipiell ist dieser Verlauf M5T(x) auch mit dem der Sprungtemperatur Tc(x) der
unmagnetischen Y
x
Lu
1-x
Ni
2
B
2
C-Mischreihe vergleichbar [Freu98]. Wegen der
unterschiedlichen Ionenradien von Y- und Lu-Ionen kommt es in den pseudoquaternären
Verbindungen zu lokalen Gitterverzerrungen, die zu einer Absenkung von T
c
 führen.
Während in diesem Fall Unterschiede in der Kristallstruktur der Randsysteme zu einer
Absenkung der Sprungtemperatur in der Mischreihe führen, sind im Falle der
Tb
x
Er
1-x
Ni
2
B
2
C-Mischreihe vorwiegend Unterschiede in der magnetischen Ordnung der
beiden Randsysteme verantwortlich für die Absenkung der Magnetisierung.
Abb. 6.8: Schematische Darstellung der  inkommensurablen Spinwelle von (a) ErNi2B2C, (b) TbNi2B2C und
(c) Tb0.5Er0.5Ni2B2C nach Lynn et al. [Lyn97].
(a)
(c)
(b)
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6.1.4 Phasendiagramm der magnetischen und supraleitenden Übergänge
Die Auftragung der supraleitenden Sprungtemperaturen der Mischsysteme TbxY1-xNi2B2C
und TbxEr1-xNi2B2C weist in beiden Fällen eine deutliche Abhängigkeit vom Tb-Anteil x
auf (Abb 6.9, 6.10). Der kritische Tb-Anteil oberhalb dessen keine Supraleitung gefunden
wurde, beträgt xc,Y = 0.4 für TbxY1-xNi2B2C, was einem effektiven de Gennes-Faktor von
4.2 entspricht. Ein Vergleich mit anderen schweren Seltenerd-Ionen wie Tm, Er, Ho und
Dy zeigt, dass Tb wegen des höheren de-Gennes-Faktors entsprechend der Abrikosov-
Gorkov-Theorie (Gl. 2.4) ein effektiver Paarbrecher ist und im Vergleich zu den anderen
SExY1-xNi2B2C-Mischreihen Tc mit dem SE-Anteil x steiler abnimmt.  Nur mit dem schweren
SE-Ion Gd, welches einen größeren de Gennes-Faktor aufweist als Tb, ist die Abnahme
von Tc vergleichbar [Freu99b]. Die Untersuchung der Sprungtemperaturen der
TbxEr1-xNi2B2C-Mischreihe zeigt dabei exemplarisch, dass diese nicht nur vom Verhältnis
der Seltenen Erden, sondern auch von den anderen Komponenten der Probe abhängt. So
beträgt in der Ni-ärmeren Serie A die kritische Tb-Konzentration xc,Er,A = 0.3 und in Serie
B xkrit,Er,B = 0.225, was effektiven de Gennes-Faktoren HII 7E (U ' * [' * [ ' *= + -  von
4.9 bzw. 4.3 entspricht. Dies ist in der Größenordnung des kritischen de Gennes-Faktors
der TbxY1-xNi2B2C-Mischreihe.
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Abb. 6.9: Auftragung der supraleitenden
Sprungtemperatur und der magnetischen
Ordnungstemperatur von TbxY1-xNi2B2C-Proben
über dem Tb-Anteil x bzw. dem effektiven de Gennes-
Faktor. Rot eingezeichnet sind Ergebnisse der
Untersuchung des magnetischen Überganges von
Einkristallen auf der Basis von c(T)-Messungen (ê)
(siehe Kap. 6.2.3) und cp(T)-Messungen (¡) (siehe
Kap. 6.3.1).
Abb. 6.10: Auftragung der supraleitenden
Sprungtemperatur und der magnetischen
Ordnungstemperatur von TbxEr1-xNi2B2C-Proben
über dem Tb-Anteil x bzw. dem effektiven de Gennes-
Faktor. Zum Vergleich ist der Verlauf von TN  der
HoxDy1-xNi2B2C-Mischreihe (¡) über dem effektiven
de Gennes-Faktor eingezeichnet nach Cho et al.
[Cho96a].
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Auch von anderen Gruppen sind Untersuchungen an TbxEr1-xNi2B2C durchgeführt worden.
Dabei entspricht der von Peng et al. [Peng99] veröffentlichte Tc(x)-Verlauf in etwa dem
der Serie A während der von Rustom et al. [Rust98] eher der Serie B entspricht. Damit
konnte aufgeklärt werden, dass die Unterschiede in den Messergebnissen verschiedener
Gruppen an der gleichen Verbindung ihre Ursache in der nicht genauer bestimmten
Zusammensetzung innerhalb des Homogenitätsgebiets haben. Die in Serie A gemessenen
höheren Tc-Werte sind korreliert mit dem für diese Serie höheren Restwiderstandsverhältnis.
Durch Röntgenuntersuchungen konnte darüber hinaus ermittelt werden, dass diese Proben
etwas größere Gitterkonstanten a und c und damit ein größeres Elementarzellenvolumen
aufweisen als die Proben der Serie B mit gleichem Seltenerd-Verhältnis. Dieser
Zusammenhang einer größeren Elementarzelle mit höherem Tc und größerem
Restwiderstandsverhältnis wurde bereits an YNi2B2C beobachtet [Behr99].
Im Unterschied dazu sind die magnetischen Übergangstemperaturen TN im wesentlichen
nur vom Verhältnis der Seltenen Erden abhängig. In der TbxEr1-xNi2B2C-Mischreihe, wo
zwei magnetische Seltenerd-Ionen vorliegen, konnte im gesamten Konzentrationsbereich
ein magnetischer Übergang beobachtet werden, der einen ungewöhmlichen TN(x)-Verlauf
annimmt. Dieser ist für x < 0.5 relativ konstant zwischen 6 und 7 K mit einem lokalen
Maximum bei x = 0.25. Oberhalb des Tb-Anteils von x = 0.5 steigt die Übergangstemperatur
steil bis auf TN = 15.5 K für TbNi2B2C an. Während Peng et al. [Peng99] bei x = 0.4 anhand
von Suszeptibilitätsmessungen keine Hinweise auf einen antiferromagnetischen Übergang
mehr messen und daher auf ein Minimum von TN(x) bei dieser Konzentration schließen,
entspricht der von uns gemessene Verlauf ziemlich gut dem von Rustom et al. auf der
Grundlage von Neutronen- und Magnetisierungsmessungen ermittelten [Rust98]. Zum
Vergleich mit der ebenfalls aus zwei magnetischen Systemen gebildeten Mischreihe
HoxDy1-xNi2B2C wurde die magnetische Ordnungstemperatur der Randsysteme HoNi2B2C
und DyNi2B2C entsprechend der de Gennes-Faktoren in das Phasendiagramm eingezeichnet.
Im Unterschied zu TbxEr1-xNi2B2C weist die HoxDy1-xNi2B2C-Mischreihe ein lineares
Verhalten der Néel-Temperatur entsprechend der blau gestrichelt eingezeichneten Linie in
Abb. 6.10 auf [Cho96a]. Dieses ist auf die gleiche kommensurable antiferromagnetische
Ordnung in DyNi2B2C und HoNi2B2C zurückzuführen, die unterhalb von 10.5 K bzw.
5.2 K einsetzt [Lyn97]. Die Verbindungen ErNi2B2C bzw. TbNi2B2C weisen im magnetisch
geordneten Zustand inkommensurable Strukturen mit unterschiedlich polarisierten
Spinwellen auf [Lyn97], was für den ungewöhnlichen Verlauf von TN(x) verantwortlich
sein könnte. Das Minimum in TN(x) bei x = 0.5 korrespondiert auch mit dem Minimum
von M5T bei derselben Konzentration.
Für die TbxY1-xNi2B2C-Proben konnte für x ³ 0.4 wie in HoxDy1-xNi2B2C ein linearer Anstieg
von TN mit steigendem de Gennes-Faktor beobachtet werden. Dieses liegt daran, dass
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YNi2B2C nicht magnetisch ordnet, so dass die TbxY1-xNi2B2C-Mischreihe im Unterschied
zur TbxEr1-xNi2B2C-Mischreihe nicht aus zwei Randsystemen gebildet wird, die
unterschiedlich magnetisch ordnen. Unterhalb von x = 0.45 konnte anhand der
Suszeptibilitätsmessung kein magnetischer Übergang mehr nachgewiesen werden, da die
Konzentration und damit die Korrelation der Tb-Ionen zu gering ist. Allerdings weist der
durch den antiferromagnetischen Übergang hervorgerufene Knick in den c(T)-Kurven,
wie aus Messungen an TbNi2B2C-Einkristallen bekannt ist, eine deutlich Anisotropie auf.
Da sich die magnetischen Momente innerhalb der (a,b)-Ebene in die [100]-Richtung
ausrichten, fällt für H^[001] der Knick deutlich ausgeprägter aus als für Hïï[001]
[Tomy96]. Deshalb ist es möglich, dass er zwar an Polykristallen nicht mehr nachgewiesen
werden konnte, aber durchaus noch an Einkristallen beobachtbar ist. Zur Klärung des
magnetischen Verhaltens für x < 0.45 waren daher weitere Untersuchungen an einkristallinen
TbxY1-xNi2B2C-Proben erforderlich, die in Kapitel 6.2 und 6.3 beschrieben werden.
6.2 Physikalische Charakterisierung eines Tb0.4Y0.6Ni2B2C-Einkristalles
über die Länge
Die Untersuchung der physikalischen Eigenschaften (Tc, RRR, TN) von Kristallen als
Funktion der Längskoordinate dient dazu, die Homogenität der physikalischen
Eigenschaften zu überprüfen, was beispielhaft an Tb0.4Y0.6Ni2B2C durchgeführt wurde.
Die aufwendige Untersuchung ist erforderlich um zu zeigen, welchen Änderungen die
Eigenschaften unterliegen können. Sie steht in Zusammenhang mit den bereits in Kapitel
5.3.2 diskutierten Untersuchungen des Segregationsverhaltens. Außerdem wird so geprüft,
in wieweit einzelne einkristalline Proben repräsentativ für den gesamten Kristall sind. Die
Messung von Tc und RRR erfolgte resistiv, während die magnetische Übergangstemperatur
(TN) induktiv an drei ausgewählten Stellen bestimmt wurde.
6.2.1 Restwiderstandsverhältnis
Über die Länge weist das Restwiderstandsverhältnis eine deutliche Zunahme von 3.5 auf
5.0 auf (Abb 6.11). Im polykristallinen Ausgangsmaterial kann mit RRR = 5.8 ein noch
höherer Wert gemessen werden. Wie bereits an der polykristallinen TbxY1-xNi2B2C-
Mischreihe ermittelt, führt eine Zunahme des Anteils der magnetischen Tb-Ionen x zu
niedrigeren Tc-Werten (Abb. 6.9) und einer Abnahme des Restwiderstandverhältnisses von
RRR(x = 0) » 9.5 auf RRR(x = 0.3) » 4 (Abb. 6.1). Allerdings liegt für x > 0.3 ein nahezu
konstantes RRR » 4 vor, so dass der Anstieg des Tb-Anteils x von 0.39 (Kristallanfang) auf
0.415 (Kristallende) (Abb. 5.16) nicht zu den beobachteten Änderungen des RRR geführt
haben kann. Darüber hinaus hängen Tc und RRR von der Lage der Zusammensetzung im
Homogenitätsgebiet der TbxY1-xNi2B2C-Phase ab. Die Untersuchung der TbxEr1-xNi2B2C-
Mischreihe hat gezeigt, dass die Proben mit kleinem Ni/B-Verhältnis (Serie A:
Minoritätsphase TbxEr1-xB2C2) ein höheres Tc und größeres RRR aufweisen als jene mit
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großem Ni/B-Verhältnis (Serie B: Minoritätsphase TbxEr1-xNi6B3) in Übereinstimmung mit
anderen Arbeiten [Behr99, Szi97]. Wie oben erwähnt, konnte sogar an HoNi2B2C eine
Unterdrückung der Supraleitung durch steigendes Ni/B-Verhältnis beobachtet werden
[Schmi95]. Damit erklärt die Abnahme des Ni/B-Verhältnisses, wie sie über der
Kristalllänge beobachtet wurde (Abb. 5.1B), auch die Zunahme des
Restwiderstandsverhältnisses.
Während im ungeglühten Zustand das Restwiderstandsverhältnis des polykristallinen
Nährstabes mit RRR = 5.8 etwas höher als im Einkristall liegt, führt eine Glühbehandlung
zu einem deutlichen Anstieg auf 9.6 am Einkristall und einer geringfügigen Abnahme auf
5.2 am Polykristall. Dieser deutliche Unterschied zwischen Einkristall und Polykristall ist
auf unterschiedliche Erstarrungswege zurückzuführen, die in mehrkomponentigen
Verbindungen zu verschiedenen Zusammensetzungen innerhalb des Homogenitätsgebietes
und damit anderen physikalischen Eigenschaften führen können. So können durch Glühung
des Einkristalles Gitterdefekte ausgeheilt werden und damit einen Anstieg des RRR
bedingen. Die Glühbehandlung des Polykristalles hingegen ermöglicht darüber hinaus
Diffusionsprozesse zwischen der TbxY1-xNi2B2C-Hauptphase und den Nebenphasen,
wodurch sich die Zusammensetzung der Hauptphase ändern und damit das RRR abnehmen
kann. Ein direkter Vergleich des RRR mit Literaturdaten ist nicht möglich, da bis jetzt
noch keine Untersuchungen anderer Gruppen an TbxY1-xNi2B2C bekannt sind. Cho et al.
[Cho96b] geben für mittels Flux gezogene TbNi2B2C-Einkristalle, deren RRR in etwa mit
dem der pseudoquaternären TbxY1-xNi2B2C-Einkristalle mit x > 0.5 vergleichbar sein sollte
(siehe Abb. 6.1), ein Verhältnis von R400K / R2K = 19 an. Eine Auswertung der von Cho et al.
veröffentlichten r (T)-Messung, die wie bei unserer Untersuchung in der (a,b)-Ebene
erfolgte, liefert mit der von uns benutzten Definition des RRR einen Wert
(R300K-R20K) / R20K = 5.8 für die mit Flux gezogenen TbNi2B2C-Einkristalle. Dieser ist deutlich
geringer als das RRR unserer geglühten Einkristalle (RRR = 9.6) und spricht für die
Perfektion der von uns hergestellten Kristalle.
Abb. 6.11: Verlauf des
Restwiderstandsverhältnisses RRR
über die Kristalllänge z des
Tb0.4Y0.6Ni2B2C-Kristalles.
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6.2.2 Supraleitung
Die resistive Bestimmung der Sprungtemperatur (Abnahme des Widerstandes auf 10%)
über den Kristall liefert ein nahezu konstantes Tc = 3.5 ± 0.1 K (Abb. 6.12). Das konstante
Verhalten von Tc über die Länge wird durch zwei gegenläufige Tendenzen erklärt. So wird
eine durch den Anstieg des Tb-Anteils x über der Kristallänge (Abb. 5.17) bedingte Tc-
Abnahme möglicherweise kompensiert durch eine infolge fallenden Ni/B-Verhältnisses
(Abb. 5.18B) bedingte Tc-Zunahme. Der Unterschied in der Sprungtemperatur zwischen
dem gezüchteten Kristall (Tc = 3.5 K) und dem Polykristall aus der Untersuchung der
Mischreihe (Tc = 2.1 K) mit gleichem Tb-Anteil x = 0.4 läßt sich von daher durch
Unterschiede in der Zusammensetzung der Tb0.4Y0.6Ni2B2C-Phase verstehen.
Zur weiteren Untersuchung der Sprungtemperatur wurden Suszeptibilitätsmessungen an
dem polykristallinen Nährstab und den daraus gezüchteten einkristallinen Proben sowohl
im ungeglühten, als auch im geglühten Zustand durchgeführt. Dazu wurde aus dem
gezogenen Stab eine Probe präpariert, deren Tb-Anteil genau 0.40 beträgt, wie mit WDX-
Messung bestätigt wurde. Die Suszeptibilitätsuntersuchungen im ungeglühten Zustand
zeigen, dass der Polykristall eine höhere Einsatztemperatur (Tc = 4.2 K) als der Einkristall
(Tc = 3.6 K) aufweist (Abb. 6.13A,B), was mit dem höheren RRR des Polykristalls
korrespondiert. Dieses ist auf die Unterschiede in der Zusammensetzung der
Tb0.4Y0.6Ni2B2C-Körner im Polykristall zurückzuführen, von denen einige bei höheren
Temperaturen supraleitend werden. Deshalb führt auch die durch eine Glühbehandlung
bis 1435°C erzielte Homogenisierung des Polykristalles zur Abnahme der Übergangsbreite
von 1.8 K auf 0.9 K und der Sprungtemperatur von 4.2 K auf 3.0 K. Der Einkristall zeigt
allerdings mit DTc = 0.8 K bereits im ungeglühten Zustand eine mit dem geglühten
Polykristall vergleichbare Übergangsbreite. Nach einer Glühbehandlung, die wie am
Abbildung 6.12: Verlauf der
supraleitenden Sprungtemperatur
(offenes Symbol) und der magnetischen
Ordnungstemperatur (volles Symbol)
über die Kristalllänge z des
Tb0.4Y0.6Ni2B2C-Kristalles. Entsprechend
der Segregation des Tb-Anteils x über die
Kristalllänge z und der an den
TbxY1-xNi2B2C-Polykristallen ermittelten
TN(x)-Abhängigkeit kann ein
theoretischer Verlauf der magnetischen
Ordnungstemperatur über z gestrichelt
eingezeichnet werden.
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Polykristall bis 1435 °C erfolgte, weist der Einkristall eine deutlich höhere Sprungtemperatur
von 5.1 K und mit DTc = 0.6 K eine geringere Übergangsbreite auf. Dies ist auf das Ausheilen
von noch im Einkristall lokal vorhandenen Gitterdefekten zurückzuführen. Die durch die
Übergangsbreite ausgedrückte Homogenität der Proben entspricht in etwa der im
Spiegelofen gezogener YNi2B2C-Einkristalle (DTc = 0.7 K) einer japanischen Gruppe
[Tak96b], ist aber der von in Flux gezogenen YNi2B2C-Einkristallen (DTc = 0.3 K) [Rath97]
unterlegen. Dabei ist zu berücksichtigen, dass wegen der in Mischsystemen vorhandenen
Unordnung auf den Seltenerd-Gitterplätzen ein etwas breiterer Übergang zu erwarten ist.
6.2.3 Magnetische Ordnung
Das schwache Maximum der Suszeptibilität im Einkristall bei 5.7 K (Inset in Abb. 6.13B)
wird durch den antiferromagnetischen Übergang hervorgerufen und kann nur für Hïï[100]
beobachtet werden. Es kann daher in Polykristallen aufgrund der statistischen Orientierung
der Tb0.4Y0.6Ni2B2C-Körner nicht gemessen werden. Dieses nur sehr schwach ausgeprägte
Maximum konnte nach der Glühbehandlung nicht mehr nachgewiesen werden, da es fast
mit dem supraleitenden Übergang zusammenfällt, dessen Beitrag zur Suszeptibilität
erheblich größer ist und somit den magnetischen Übergang vollständig überlagert.
Wie in Abb. 6.12 zu erkennen ist, ergibt sich über der Kristalllänge ein leichter Anstieg
der magnetischen Ordnungstemperatur von 5.4 K auf 5.9 K. Aus der an der TbxY1-xNi2B2C-
Mischreihe ebenfalls durch Suszeptibilitätsmessungen ermittelten TN(x)-Abhängigkeit und
dem Verlauf des Tb-Anteils x über die Kristalllänge konnte ein theoretischer Verlauf von
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Abb. 6.13: Vergleich der temperaturabhängigen Suszeptibilitätskurven im Bereich des supraleitenden
Überganges einer geglühten und einer ungeglühten  Tb0.4Y0.6Ni2B2C-Probe. Abbildung 6.13A zeigt die c(T)-
Kurven des polykristallinen Nährstabes und Abb. 6.13B die des gezüchteten Einkristalles. Im Inset ist der
durch den magnetischen Übergang hervorgerufene Knick in der Suszeptibilitätskurve der ungeglühten Probe
zu erkennen.
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TN über die Kristalllänge z vorhergesagt werden, welcher recht gut dem experimentell
bestimmten Verlauf entspricht. Dies bedeutet, dass die magnetische Ordnungstemperatur
im Wesentlichen durch das Verhältnis der magnetischen Seltenerd-Ionen bestimmt wird
und unabhängig von der Konzentration der anderen Elemente ist. Dieses konnte bereits
für die TbxEr1-xNi2B2C-Mischreihe gezeigt werden und scheint für die Borokarbide
allgemeingültig zu sein. Für die supraleitende Sprungtemperatur hingegen ist eine
theoretische Vorhersage des Verlaufes über die Kristalllänge auf Basis der durch die
Untersuchung der polykristallinen TbxY1-xNi2B2C-Mischreihe gewonnenen Abhängigkeit
vom Tb-Anteil nicht möglich, denn Tc hängt neben dem Tb-Anteil auch von der
Konzentration der weiteren Elemente ab.
Die Untersuchungen der Homogenität der Eigenschaften über die Kristalllänge haben
gezeigt, dass Einzelproben auch in dem Extrembeispiel eines konzentrierten Mischsystems
repräsentativ für den gesamten Kristall sind. Darüber hinaus hat die Glühbehandlung einen
starken Einfluss auf Supraleitung und Restwiderstandsverhältnis.
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6.3 Untersuchung physikalischer Eigenschaften an Einkristallen
An ausgewählten einkristallinen Proben der Mischreihen TbxY1-xNi2B2C und TbxEr1-xNi2B2C
wurden weitere physikalische Eigenschaften untersucht. Dabei wurde zunächst die
spezifische Wärme an TbxY1-xNi2B2C-Proben gemessen, um die magnetische Übergangs-
temperatur besonders jener Proben zu ermitteln, bei denen die Bestimmung durch
Suszeptibilitätsmessungen zu ungenau war. Zur weiteren Untersuchung der Koexistenz
von magnetischer Ordnung und Supraleitung wurde an diesen Proben die Anisotropie des
oberen kritischen Feldes gemessen. Die Untersuchung von Tb0.9Er0.1Ni2B2C diente dazu,
weitere Informationen über die magnetische Ordnung im TbNi2B2C zu erhalten.
6.3.1 Spezifische Wärme von TbxY1-xNi2B2C
Während an Proben mit hohem Tb-Anteil (x ³ 0.4) die magnetische Ordnungstemperatur
anhand eines Knickes im Verlauf der Suszeptibilitätskurve bestimmt werden kann, ist die
Wechselwirkung der magnetischen Ionen bei geringeren Konzentrationen so stark gestört,
dass sie selbst an Einkristallen nur noch schwach erkennbar ist. In der spezifischen Wärme
führt ein magnetischer Übergang zu einem ausgeprägten Peak und wird auch aufgrund
seiner charakteristischen Form l-Übergang genannt. Die spezifische Wärme bei tiefer
Temperatur setzt sich für magnetisch ordnende Systeme neben dem Elektronen- (cel) und
dem Phononenbeitrag (cph) auch noch aus einem dritten magnetischen Beitrag (cmag)
zusammen, der auf den geordneten Zustand unterhalb der magnetischen
Übergangstemperatur zurückzuführen ist:
 S HO SK PDJF 7 F F F= + + (6.3)
Für ferromagnetische Ordnung ist cmag µ T3/2, während bei antiferromagnetischer Ordnung
die Proportionalität cmag µ T3 gilt. Dieser l-förmige magnetische Übergang zeigt sich sehr
deutlich in den Messungen an TbNi2B2C (Abb 6.14). Aus dem Vergleich zwischen
zonengeschmolzenem Einkristall und Polykristall geht klar ein erheblich schärferes
Übergangsverhalten des Einkristalles wegen der größeren Perfektion hervor, wie es auch
von Tomy et al. [Tomy96] gemessen wurde. Hieraus geht auch die Bedeutung der
Einkristalle für Mischsysteme hervor, bei denen die magnetische Ordnung erheblich
schwächer ausgeprägt ist. Das durch den magnetischen Übergang hervorgerufene Maximum
liegt beim Einkristall mit 14.3 K etwas höher als im Polykristall mit 13.7 K. Durch
Interpolation konnte für den Einkristall unterhalb der magnetischen Ordnungstemperatur
ein Verhalten cm µ T2.7 bestimmt werden. Das bestätigt, dass es sich hier um
antiferromagnetische Ordnung handelt.
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Für die Bestimmung der magnetischen Ordnungstemperatur an pseudoquaternären
einkristallinen Proben wurde cp/T über T aufgetragen, da hier der Peak deutlicher auftritt.
Demnach ist das durch die magnetische Ordnung hervorgerufene Maximum mit fallendem
Tb-Anteil von 5.2 K bei x = 0.4 auf 3.6 K bei x = 0.3 verschoben (Abb 6.15).
Dies beweist, dass beide Verbindungen Koexistenz von Supraleitung und magnetischer
Ordnung aufweisen. Während Tb0.4Y0.6Ni2B2C im magnetisch geordneten Zustand einen
supraleitenden Übergang aufweist (TN > Tc), ordnet Tb0.3Y0.7Ni2B2C magnetisch im
supraleitenden Zustand (TN < Tc). Daraus folgt, dass die Tc(x)-Kurve den TN(x)-Verlauf
zwischen 0.3 und 0.4 schneidet (Abb. 6.9). Für Tb0.2Y0.8Ni2B2C konnte hingegen kein Peak
mehr beobachtet werden, da hier die Korrelation zwischen den Tb-Ionen kaum noch
vorhanden ist. Statt dessen tritt hier der durch den supraleitenden Übergang verursachte
Sprung bei 8.7 K auf, der bei den Einkristallen mit höherem Tb-Anteil im wesentlich
größeren Beitrag des magnetischen Überganges zur spezifischen Wärme verschwindet.
An diesen Untersuchungen zeigt sich, dass die Messung der spezifischen Wärme zur
Bestimmung der magnetischen Ordnungstemperatur und die Messung der Suszeptibilität
zur Bestimmung der Sprungtemperaturen sich ergänzende Methoden für den Nachweis
der Koexistenz beider Phänomene sind.
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Abb. 6.14: Spezifische Wärme einer
polykristallinen (offene Symbole) und einer
einkristallinen (volle Symbole) TbNi2B2C-Probe als
Funktion der Temperatur. Der antiferro-
magnetische Übergang  führt zu einem
ausgeprägten Peak in der spezifischen Wärme.
Abb. 6.15: Messkurven von cp/T als Funktion der
Temperatur von einkristallinen TbxY1-xNi2B2C-
Proben. Im Unterschied zu den
Suszeptibilitätskurven ist der magnetische
Übergang auch noch deutlich für Proben mit x £
0.4 zu erkennen.
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6.3.2 Hc2-Verlauf in TbxY1-xNi2B2C
Um den Einfluss der magnetischen Ordnung auf die Supraleitung in TbxY1-xNi2B2C zu
untersuchen, wurde der Verlauf des oberen kritischen Feldes an Einkristallen mit
verschiedenen Seltenerd-Verhältnissen bestimmt (x = 0, 0.1, 0.2, 0.3, 0.4). Dies erfolgte
durch Suszeptibilitätsmessungen für unterschiedliche kristallographische Orientierungen
in Richtung der [100]-Achse und senkrecht dazu in [001]-Richtung. Die Charakterisierung
der geglühten Einkristalle durch Widerstandsmessungen ergab Restwiderstandsverhältnisse
von:
[     
555     
Durch die Elementanalyse mit der Mikrosonde konnte im Rahmen der Messgenauigkeit
die nominelle Tb- und die Y-Konzentration der Proben bestätigt werden.
Die Anisotropie des oberen kritischen Feldes µ0Hc2(T) wurde durch temperaturabhängige
Suszeptibilitätsmessungen c(T) untersucht. Abbildung 6.16 zeigt diese Messungen für die
Verbindung Tb0.3Y0.7Ni2B2C, wobei die Onset-Temperatur der Supraleitung entsprechend
der Abb. 6.16A durch lineare Extrapolation der c(T)-Kurve bestimmt wurde. Mit
steigendem Feld wird der Übergang zu tieferen Temperaturen verschoben und die
Übergangsbreite von 0.4 K im Nullfeld wird kontinuierlich größer. Eine Anomalie im
Übergang konnte für Hïï[001] für Felder 0.5 T £ µ0H £ 0.8 T beobachtet werden. Dabei
weist die Suszeptibilität ein lokales Maximum auf, welches mit steigendem Feld zu  tieferen
Temperaturen verschoben wird. Dieses konnte an YNi2B2C für beide Orientierungen
Hïï[100] und Hïï[001] beobachtet werden. Wie aus Magnetostriktionsmessungen an
YNi2B2C hervorgeht, handelt es sich hierbei um eine Phasenumwandlung des
Flussliniengitters [Cura00]. Dabei geht das Flussliniengitter von einer hexagonalen
Anordnung in eine quadratische über, wie durch Rastertunnelspektroskopie ermittelt wurde
[Saka00]. Die Tatsache, dass dieser Effekt nur an den Proben mit x = 0 und x = 0.3 in der
untersuchten TbxY1-xNi2B2C-Mischreihe beobachtet wurde, kann mit der Probenqualität
zusammenhängen, die sich in den vergleichsweise hohen RRR dieser Proben ausdrückt
(siehe Tab. 6.2).
Tab. 6.2: Restwiderstandsverhältnis der untersuchten einkristallinen TbxY1-xNi2B2C-Proben. Die Unterschiede
im RRR sind auch auf unterschiedliche Zusammensetzungen der gezüchteten Einkristalle im
Homogenitätsgebiet der TbxY1-xNi2B2C-Phase zurückzuführen.
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Abb. 6.16: Suszeptibilität im Bereich des supraleitenden Überganges eines Tb0.3Y0.7Ni2B2C-Einkristalles als
Funktion der Temperatur bei verschiedenen äußeren Feldern. In Abb. 6.16A ist Hïï[001] und in Abb. 6.16B
ist Hïï[100]. Die Bestimmung von Tc erfolgte mit einer Tangentenkonstruktion wie in (6.16A) gezeigt wird.
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Die Hc2(T)-Anisotropie an massiven YNi2B2C-Proben wurde bereits von anderen Gruppen
untersucht. Dabei konnte eine geringe Anisotropie von Hc2(T) innerhalb der Basalebene
mit Hc2ïï[100] > Hc2ïï[110] nachgewiesen werden [Du98], während eine Anisotropie zwischen
Hïï[001] und H^[001] nicht beobachtet wurde [Rath98]. Mit unseren Messungen konnte
hingegen  eine geringe Anisotropie zwischen beiden Richtungen im gesamten
Temperaturbereich bewiesen werden. Die Anisotropie A, definiert als:
       





 <1L%&
+¢¢>@
+¢¢>@
7E

<

1L

%

&
 
+
F

>
7
@
7HPSHUDWXU>.@
     




+¢¢>@
+¢¢>@
7E

<

1L

%

&


+
F

>
7
@
7HPSHUDWXU>.@
Abb. 6.17: Obere kritische Felder Hc2ïï[001](T) (volle
Symbole) und Hc2ïï[100](T) (offene Symbole) von
YNi2B2C und Tb0.1Y0.9Ni2B2C. Der Pfeil markiert den
Schnittpunkt der Hc2(T)-Kurven von Tb0.1Y0.9Ni2B2C.
Abb. 6.18: Obere kritische Felder Hc2ïï[001](T) (volle
Symbole) und Hc2ïï[100](T) (offene Symbole) von
Tb0.2Y0.8Ni2B2C.
Der Einfluss geringer Tb-Substitution auf Hc2(T) von YNi2B2C geht aus einem Vergleich
mit dem Verlauf des oberen kritischen Feldes der Tb0.1Y0.9Ni2B2C-Verbindung hervor, an
der eine Abnahme von Hc2(T) zu beobachten ist. Ferner führt die Tb-Substitution zu einer
Umkehrung der Anisotropie Hc2ïï[100] < Hc2ïï[001] für T < 10 K. Für 10 K < T < Tc hingegen
liegt eine negative Anisotropie wie in YNi2B2C vor. Das bedeutet, die Hc2(T)-Kurven
besitzen bei T » 10 K einen Schnittpunkt. In der pseudoquaternären Verbindung
Tb0.1Y0.9Ni2B2C kann eine positive Krümmung von Hc2(T) nahe Tc wie in YNi2B2C gemessen
werden, die durch ein effektives Zwei-Band Modell erklärt wird [Shul98]. Der
Temperaturbereich des linearen Verlaufes von Hc2(T) ist gegenüber dem von YNi2B2C
reduziert. Die weitere Erhöhung der Tb-Konzentration in Tb0.2Y0.8Ni2B2C vergrößert
deutlich die Anisotropie (siehe Abb. 6.18), die beispielhaft bei  
F
7  gemäß Gl. 6.4
berechnet wurde. Sie beträgt Ax = 0.1 = 0.08 bzw.  Ax = 0.2 = 0.58.
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ist negativ, das heisst Hc2ïï[100] > Hc2ïï[001] [Abb. 6.17]. Eine Anisotropie mit Hc2^[001] > Hc2ïï[001]
konnte ebenfalls von K. Häse et al. [Häse00] an c-Achsen orientierten dünnen YNi2B2C-
Schichten beobachtet werden.
(6.4)
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Ferner führt die Erhöhung des Tb-Anteils zu einer weiteren Absenkung des oberen kritischen
Feldes auf µ0Hc2ïï[001] (2 K) = 1.4 T und µ0Hc2ïï[100] (2 K) = 0.8 T. Während die positive
Krümmung nahe Tc erhalten bleibt, kann ein Bereich mit linearer Hc2(T)-Abhängigkeit
kaum mehr nachgewiesen werden, sondern es findet insbesondere für Hc2ïï[100] ein
Übergang zum konstanten kritischen Feld für T £ 3 K statt. Mit weiter steigendem Tb-
Anteil x nimmt das obere kritische Feld weiter ab, aber auch die Anisotropie wird geringer,
wie ein Vergleich bei  
F
7 von Tb0.3Y0.7Ni2B2C (A = 0.37) und Tb0.4Y0.6Ni2B2C (A =
0.17) aus Abb. 6.19 mit Tb0.2Y0.8Ni2B2C zeigt. Zum Vergleich ist für x = 0.3 auch Hc2ïï[110]
bestimmt worden, aus dessen Verlauf allerdings eine sehr geringe Anisotropie innerhalb
der Basalebene hervorgeht. Abweichend von den Untersuchungen der polykristallinen
Mischreihe konnte an den Einkristallen keine lineare Abhängigkeit der Sprungtemperatur
Tc von der Tb-Konzentration x beobachtet werden, wobei insbesondere die Abnahme von
Tc(x = 0.2) = 9.3 K auf Tc(x = 0.3) = 8.9 K geringer ausfällt als erwartet. Da die mit der
Mikrosonde bestimmten Tb- und Y-Konzentrationen der nominellen Einwaage entsprechen,
muss vermutet werden, dass dies auf Konzentrationsänderungen der anderen Komponenten
innerhalb des Homogenitätsgebietes zurückzuführen ist, was sich auch in dem niedrigeren
RRR von Tb0.2Y0.8Ni2B2C ausdrückt (Tab. 6.2).
Abb. 6.19: Oberes kritisches Feld
Hc2ïï[001](T) (volle Symbole) und Hc2ïï[100](T)
(offene Symbole) von Tb0.4Y0.6Ni2B2C und
Tb0.3Y0.7Ni2B2C. Zum Vergleich wurde an
Tb0.3Y0.7Ni2B2C auch Hc2ïï[110](T) (Dreieck)
bestimmt.
Die Untersuchung der Hc2-Kurven im Hinblick auf  den Tb-Anteil zeigt, dass Hc2ïï[100] und
Hc2ïï[001] mit steigendem Tb-Anteil unterschiedlich abnehmen. So ist für x £ 0.2 eine deutlich
stärkere Abnahme von  Hc2ïï[100] mit steigendem x zu beobachten als für Hc2ïï[001]. Für  x ³
0.3 nimmt Hc2ïï[001] stärker ab. Dies führt zu einem nichtlinearen Verlauf der Anisotropie in
Abhängigkeit von x mit einem Maximum bei x = 0.2. In allen untersuchten Proben zeigt
Hc2(T) eine monotone Zunahme mit abnehmender Temperatur, aber kein lokales Minimum
wie es an ErNi2B2C-Kristallen durch das Einsetzen der magnetischen Ordnung
hervorgerufen wird [Can98]. Sowohl der lange lineare Bereich von Hc2(T), als auch die
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positive Krümmung nahe Tc, die sehr deutlich in YNi2B2C auftreten, werden mit steigendem
Tb-Anteil reduziert, bis sie bei x = 0.4 verschwinden.
Bei der Erklärung des Verhaltens der Anisotropie von Hc2(T) stellt sich die Frage, ob sie
durch rein elektronische Effekte oder durch die Wechselwirkung der Leitungselektronen
mit den magnetischen Momenten der Tb-Ionen hervorgerufen wird. Da die Zustandsdichte
an der Fermikante in YNi2B2C in erster Linie durch Ni-3d-Zustände und weniger durch Y-
Zustände bestimmt wird [Matt94], kann kein großer Effekt der zusätzlichen Tb-Ionen auf
die Zustandsdichte und die Fermifläche erwartet werden. Dies zeigt sich auch darin, dass
einige charakteristische Eigenschaften von YNi2B2C, wie die positive Krümmung von
Hc2(T) nahe Tc, in den verdünnten TbxY1-xNi2B2C Proben erhalten bleiben, während sich
die Anisotropie genau umkehrt. Daher kann angenommen werden, dass die Wechselwirkung
der magnetischen Tb-Ionen mit den Leitungselektronen nicht nur die Abnahme von Hc2
sondern auch die Anisotropie des kritischen Feldes verursacht. Feldabhängige
Magnetisierungsmessungen, die für Tb0.2Y0.8Ni2B2C bei verschiedenen Temperaturen
durchgeführt wurden, zeigen eine deutlich höhere Magnetisierung in der Basalebene
gegenüber der c-Richtung (Abb. 6.20). Bei der zum Vergleich bei 4.5 K untersuchten
Tb0.4Y0.6Ni2B2C-Probe, an der dieselbe Anisotropie beobachtet wurde, führt der höhere
Anteil der magnetischen Tb-Ionen zu einer höheren Magnetisierung (Abb. 6.21).
Abb. 6.20: Feldabhängige Magnetisierungsmessungen an
Tb0.2Y0.8Ni2B2C  für verschiedene kristallographische
Richtungen Hïï[001]  und Hïï[100] bei verschiedenen
Temperaturen.
Abb. 6.21: Feldabhängige Magnetisierungs-
messungen an Tb0.4Y0.6Ni2B2C für verschiedene
kristallographische Richtungen Hïï[001]
(volle Quadrate), Hïï[100] (offene Quadrate)
und für Hïï[110] (offene Dreiecke) bei 4.5 K
zum Vergleich mit Abb. 6.20.
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Dies bedeutet, dass die Spinkonfiguration von TbNi2B2C mit bevorzugter Ausrichtung der
magnetischen Momente in der (a,b)-Ebene prinzipiell auch in der TbxY1-xNi2B2C-Mischreihe
erhalten bleibt, obwohl die magnetische Wechselwirkung durch die starke Verdünnung
der magnetischen Ionen reduziert wird. Durch die magnetische Polarisation ergibt sich für
Hïï[100] ein größeres inneres Magnetfeld, welches mit den Leitungselektronen
wechselwirkt und so zu einem niedrigeren Hc2(T) führt. Magnetisierungsuntersuchungen
innerhalb der Basalebene haben für TbNi2B2C eine höhere Magnetisierung in [100]- als in
[110]-Richtung ergeben [Cho96b]. In Tb0.4Y0.6Ni2B2C zeigt sich allerdings eine geringfügig
höhere Magnetisierung in [110]-Richtung (siehe Abb. 6.21), wegen der man eine
Anisotropie von Hc2(T) in der Basalebene mit Hc2ïï[110] < Hc2ïï[100] erwarten sollte. Die Hc2(T)-
Verläufe der Tb0.3Y0.7Ni2B2C-Verbindung, an der die Anisotropie in der Basalebene
untersucht wurde (Abb. 6.19), entsprechen dieser Erwartung. Neben diesen mehr
qualitativen Betrachtungen der Ursache der Anisotropie in der TbxY1-xNi2B2C-Mischreihe
soll im folgenden Kapitel durch eine theoretische Untersuchung auch eine quantitative
Aussage gemacht werden.
6.3.3 Theoretische Beschreibung von Hc2 in magnetischen Supraleitern
Der Einfluss magnetischer Ionen auf das obere kritische Feld wurde theoretisch von Fischer
[Fisch72] für Supraleiter im dirty limit beschrieben. Bei diesen Supraleitern ist die mittlere
freie Weglänge l wesentlich kleiner als die Kohärenzlänge x0 (l << x0), während bei
Supraleitern im clean limit gilt: l >> x0. Dieser Unterschied drückt sich auch in der
Krümmung von Hc2(T) nahe Tc aus, welche im clean limit positiv ist, während sie im dirty
limit Null ist. Wie in den Abb. 6.17 und 6.18 gezeigt wird, liegt in der TbxY1-xNi2B2C-
Mischreihe für x £ 0.2 eine positive Krümmung und damit trotz substitutioneller Unordnung
ein clean limit Supraleiter vor. Allgemein weisen die quaternären Borokarbidsupraleiter
(SENi2B2C) mittlere freie Weglängen von l = 100 nm und Kohärenzlängen von
x0 = 5.5...10 nm auf [Shul98, Kala96] auf, woraus hervorgeht, dass es sich sicherlich nicht
um dirty limit Supraleiter handelt. Da bisher aber nur für die dirty limit Supraleiter eine
theoretische Beschreibung des Einflusses der magnetischen Ionen auf Hc2 existiert, muss
diese für die TbxY1-xNi2B2C-Mischreihe angewendet werden. Mit Hilfe dieser Theorie ist
es möglich, den Einfluss der magnetischen Tb-Ionen in den TbxY1-xNi2B2C-Kristallen auf
Hc2(T) zumindest prinzipiell zu verstehen und die Ergebnisse zur Anisotropie auch
quantitativ zu beschreiben. Dazu dienen auch zusätzliche orientierungsabhängige
Messungen der Magnetisierung. Mit der von Fischer entwickelten theoretischen
Beschreibung des oberen kritischen Feldes magnetischer Supraleiter konnte bereits die
Anisotropie von Hc2(T) der Verbindung ErRh4B4 erklärt werden [Iwa86]:
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In dieser Gleichung beschreibt 
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F
+ 7  das ungestörte obere kritische Feld, welches vorliegen
würde, wenn keine magnetischen Ionen vorhanden sind. Für die Diskussion von Hc2(T)
der TbxY1-xNi2B2C-Verbindungen ist dieses das obere kritische Feld von YNi2B2C, welches
näherungsweise als isotrop angenommen wurde. Der zweite Term in Gl. 6.5 M(Hc2,T)
beschreibt den Einfluss der Probenmagnetisierung, die durch die Polarisation der
magnetischen Tb-Ionen hervorgerufen wird, und der dritte Term die durch die Streuung an
den ungeordneten magnetischen Momenten bedingte Absenkung von Hc2(T). Hierbei ist r
der durch Gl. 2.1 definierte Paarbrechungsparameter. Der vierte Term berücksichtigt die
Spinpolarisation der Leitungselektronen, welche durch das äußere Feld, die Magnetisierung
und das effektive Austauschfeld HJ(T) hervorgerufen wird. aM = 0.61 ist der Maki-Parameter,
lso die Spin-Bahn-Kopplungskonstante und 
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F
7 = K die Sprungtemperatur des
ungestörten Systems YNi2B2C. Entsprechend Gl. 6.5 wird die Anisotropie von Hc2(T)
hervorgerufen durch die Anisotropie von Magnetisierung und von der Spinpolarisation
der Leitungselektronen. Die Untersuchung der Magnetisierung von Tb0.2Y0.8Ni2B2C bei
Hc2 im Temperaturintervall (9 bis 2 K) hat ergeben, dass sie nur bis auf  µ0Mïï[100](2 K) =
0.13 T bzw. µ0Mïï[001](2 K) = 0.05 T ansteigt, und somit im wesentlichen die Polarisation
für die Anisotropie verantwortlich ist. Dieses wird auch aus Abb. 6.22 deutlich, in der zur
Veranschaulichung die Hc2(T)-Kurven und das ungestörte kritische Feld 
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Abb. 6.22: Obere kritische Felder
Hc2ïï[001](T) (volle Symbole) und
Hc2ïï[100](T) (offene Symbole) von
Tb0.2Y0.8Ni2B2C. Darüber hinaus wurde
das ungestörte Feld 
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eingezeichnet, welches dem als isotrop
angenommenen Hc2(T) von YNi2B2C
entspricht. Die temperaturunabhängige
Absenkung von 
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+ 7  durch die
Streuung an den ungeordneten
magnetischen Momenten beträgt
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Mit den experimentellen Daten der Hc2(T)- und der M(H)-Kurven von  Tb0.2Y0.8Ni2B2C
und dem als isotrop angenommenen oberen kritischen Feld von YNi2B2C kann das
Austauschfeld HJ für beide Orientierungen bestimmt werden. Dieses ist entsprechend der
Theorie im gesamten Temperaturbereich fast proportional zur Magnetisierung [Fisch72]
und beträgt bei 2 K  µ0HJïï[100](2 K) = 1.5 T bzw. µ0HJïï[001](2 K) = 0.5 T.  Für das quaternäre
Randsystem TbNi2B2C wurde das Austauschfeld von Müller et al. [Mül98] mit µ0HJ ~ 3 T
abgeschätzt. Der Vergleich der Austauschfelder zwischen der stöchiometrischen Verbindung
TbNi2B2C und der pseudoquaternären Verbindung Tb0.2Y0.8Ni2B2C zeigt, dass diese in
derselben Größenordnung liegen. Dies bedeutet, dass mit der Theorie von Fischer für
dirty limit Supraleiter auch bei den Borokarbiden brauchbare quantitative Ergebnisse
gewonnen werden können.
Aus diesen Betrachtungen geht deutlich hervor, dass die Anisotropie der Polarisation der
Leitungselektronen, welche durch die anisotrope Magnetisierung und das zu ihr
proportionale Austauschfeld hervorgerufen wird, den wesentlichen Beitrag zur Hc2(T)-
Anisotropie  in den magnetischen Borokarbiden leistet. Damit läßt sich auch erklären,
weshalb für Tb0.3Y0.7Ni2B2C und Tb0.4Y0.6Ni2B2C eine Abnahme der Anisotropie von Hc2(T)
zu beobachten ist. Temperaturabhängige Magnetisierungsmessungen an TbNi2B2C haben
ergeben, dass der Übergang in den antiferromagnetischen Ordnungszustand für H^[001]
zu einer erheblich ausgeprägteren Abnahme der Magnetisierung führt als mit Hïï[001]
[Tomy96]. Wie die Untersuchungen der spezifischen Wärme ergaben (Kap.6.3.1) kann
bei Tb0.3Y0.7Ni2B2C und Tb0.4Y0.6Ni2B2C ein magnetischer Ordnungsübergang bei 3.6 bzw.
5.2 K beobachtet werden. Deshalb kann vermutet werden, dass der magnetische
Ordnungsübergang zu einer Abnahme der Anisotropie der Magnetisierung und damit des
oberen kritischen Feldes führt. Ferner zeigen die Magnetisierungskurven von
Tb0.4Y0.6Ni2B2C und Tb0.2Y0.8Ni2B2C (Abb. 6.20, 6.21), dass die Anisotropie von M im
Bereich des jeweiligen Hc2 für x = 0.4 etwas geringer ist als für x = 0.2.
Somit kann die Abhängigkeit der Anisotropie vom Tb-Anteil in der TbxY1-xNi2B2C-
Mischreihe folgendermaßen erklärt werden: Bei kleinen Tb-Anteilen (x £ 0.2), bei denen
im betrachteten Temperaturbereich noch keine Korrelation der magnetischen Ionen auftritt,
führt die Zunahme von x zu einem Anstieg der Magnetisierung und ihrer Anisotropie und
damit der Anisotropie von Hc2(T). Bei höheren Tb-Anteilen kann ein magnetischer Übergang
im betrachteten Temperaturintervall beobachtet werden, der auf eine antiferromagnetische
Ordnung zurückgeführt werden kann. Wie oben bereits diskutiert ergibt sich daraus eine
Abnahme der Anisotropie der Magnetisierung und damit der Anisotropie des oberen
kritischen Feldes.
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6.3.4 Magnetische Ordnung in TbNi2B2C und Tb0.9Er0.1Ni2B2C
Wie bereits erwähnt weist die Suszeptibilität der TbNi2B2C-Verbindung unterhalb der
antiferromagnetischen Ordnungstemperatur von 15.5 K ein ausgeprägtes Maximum bei
5 K auf (siehe Abb. 6.4). Dieses könnte mit der in der Literatur zitierten schwach
ferromagnetischen Ordnung zusammenhängen, welche unterhalb von 8 K einsetzt, wo
sich auch das Suszeptibilitätsmaximum ausbildet [Derv96, Cho96b, San98]. Um dieses
genauer zu untersuchen, wurden feldabhängige Magnetisierungsmessungen an
einkristallinen Proben mit Feldrichtung in der [110]-Richtung durchgeführt. Im Unterschied
zu den Untersuchungen anderer Autoren [Cho96b] konnte bei 4.5 K eine Hysterese
beobachtet werden, die bei 6.0 K nur noch sehr schwach ausgeprägt ist und bei 11.0 K
nicht mehr auftritt (Abb. 6.23). Dieses hysteretische Verhalten wird vermutlich durch die
schwach ferromagnetische Ordnung hervorgerufen und könnte mit dem Maximum in der
Suszeptibilität, welches im gleichen Temperaturbereich vorliegt, korreliert sein.
Abb. 6.23: Feldabhängige
Magnetisierungsmessungen an einem
TbNi2B2C-Einkristall mit Hïï[100]
bei unterschiedlichen Temperaturen.
Für T £  6 K kann eine Hysterese
beobachtet werden, welche auf das
schwach ferromagnetische Verhalten
zurückgeführt werden kann. Der Inset
zeigt die Magnetisierungsmessungen
bis 40 mT.
Der Einfluss von Erbium auf diese magnetische Ordnung wurde an einem Tb0.9Er0.1Ni2B2C-
Einkristall untersucht. Wie in der reinen TbNi 2B2C-Verbindung weist die
Nullfeldsuszeptibilität zwei Maxima auf, die für Tb0.9Er0.1Ni2B2C bei 13 und bei 3 K
auftreten (Abb. 6.24). Das durch den antiferromagnetischen Übergang bei 13 K
hervorgerufene Maximum wird durch ein Feld µ0Hïï[100] von 0.7 T zu geringfügig tieferen
Temperaturen hin verschoben, während ein Feld in [001]-Richtung die Néel-Temperatur
nahezu unverändert lässt. Ein ähnliches Verhalten weist auch das zweite Maximum auf,
welches für Hïï[100] bereits in einem Feld µ0H ³ 0.5 T nicht mehr beobachtet werden
kann, während bei Hïï[001] noch in einem Feld von 0.7 T ein Maximum auftritt. Dies
bedeutet, dass die magnetisch leichte Richtung in der (a,b)-Ebene liegt, wie dies auch für
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Abb. 6.24: Suszeptibilitäts-Kurven
eines Tb0.9Er0.1Ni2B2C-Einkristalles mit
Hïï[100] und Hïï[001] bei
verschiedenen äußeren Feldern als
Funktion der Temperatur.
TbNi2B2C beobachtet wird. Im Vergleich zu TbNi2B2C ist dieses zweite Maximum allerdings
deutlich schwächer ausgeprägt. Mit Magnetisierungsmessungen bei 2.5 K konnte darüber
hinaus eine Hysterese, die auf einen schwach ferromagnetischen Zustand hindeuten würde,
nicht nachgewiesen werden. Dies bedeutet, dass bereits eine Substitution von 10 at.% Tb
durch Er die magnetische Ordnung stört und zeigt wie schwach ausgeprägt die
ferromagnetische Korrelation ist. Auf Grund der Tatsache, dass die Substitution durch Er
sowohl das Maximum reduziert als auch die durch die schwach ferromagnetische Ordnung
hervorgerufene Hysterese in der Magnetisierung unterdrückt, kann vermutet werden, dass
diese Ordnung tatsächlich mit dem Maximum in der Suszeptibilität korreliert ist. Von
Peng et al. [Peng99] wird allerdings für alle Konzentrationen in dieser Mischreihe auf der
Grundlage von Suszeptibilitäts- und Widerstandsmessungen eine schwach ferromagnetische
Ordnung vermutet. Zur weiteren Klärung der magnetischen Struktur wären daher noch
weitergehende Neutronenstreuexperimente erforderlich.
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7 EIGENSCHAFTEN VON SE2PdSi3-EINKRISTALLEN
Die Seltenerd-Palladium-Silizide sind ebenso wie die Borokarbide intermetallische
Verbindungen mit langreichweitiger magnetischer Ordnung bei tiefen Temperaturen, die
auf der RKKY-Wechselwirkung beruht. Wegen der Wechselwirkung zwischen diesen
magnetisch geordeten Momenten der SE-Ionen und den Leitungselektronen können an
den Siliziden interessante physikalische Eigenschaften beobachtet werden. Einkristalle
der Verbindungen Tb2PdSi3 und Dy2PdSi3 wurden für Messungen zur Untersuchung des
magnetoelektrischen und des magnetischen Verhaltens hergestellt. Zunächst wurden
physikalische Eigenschaften an den gezogenen Einkristallen als Funktion der
Achsenkoordinate durchgeführt um auf diese Weise ähnlich wie bei den Borokarbiden
den Kristall zu charakterisieren. Hier sollen nur die Untersuchungen eines Tb2PdSi3-
Einkristalles diskutiert werden. Die Untersuchungen an Dy2PdSi3 lieferten ähnliche
Ergebnisse, die hier nicht aufgeführt werden. Von Tb2PdSi3-Einkristallen sollen dann
Messungen zur Anisotropie der magnetoelektrischen und der magnetischen Eigenschaften
vorgestellt werden.
7.1 Physikalische Charakterisierung eines Tb2PdSi3-Einkristalles über
die Länge
Zur physikalischen Charakterisierung der Probenqualität wurde das
Restwiderstandsverhältnis (R300K-R30K)/R30K oberhalb des magnetischen Überganges (TN =
23.5 K) über die Kristalllänge bestimmt (Abb. 7.1). Hierbei wurden im Vergleich zu anderen
geordneten Verbindungen relativ niedrige Werte von 0.9 bis 1.3 im Einkristall gemessen,
die nur leicht oberhalb des RRR von 0.8 des polykristallinen Ausgangsmaterials liegen.
Vergleichbare Werte wurden auch in anderen Silizidverbindungen wie Dy2PdSi3 (1.0),
Ce2PdSi3 (0.5) [Graw00] und Gd2PdSi3 (0.3) [Sah99] ermittelt, die deutlich unter denen
anderer geordneter intermetallischer Verbindungen wie der oben diskutierten Seltenerd-
Übergangsmetall-Borokarbide liegen (siehe Kap. 6.2.1). Verursacht wird dies durch die
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Abb. 7.1: Verlauf des Rest-
widerstandsverhältnisses RRR über
die Kristalllänge z des Tb2PdSi3-
Kristalles.
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statistische Verteilung der Pd- und Si-Atome auf den Borplätzen in der Al2B-Struktur von
SE2PdSi3, was zu einer zusätzlichen Streuung der Elektronen am Kristallgitter führt [Szy99].
Dadurch ergibt sich eine geringe Abhängigkeit des RRR von Gitterbaufehlern. Daher ist es
bei diesen Verbindungen weniger als Maß der Perfektion von polykristallinen Proben oder
Einkristallen geeignet als z. B. bei den Borokarbiden. Insgesamt läßt sich aber insbesondere
am Kristallanfang eine leicht ansteigende Tendenz des RRR feststellen.
Um die Homogenität der physikalischen Eigenschaften des gezüchteten Einkristalls noch
weiter zu charakterisieren, wurde an vier Probenstücken die magnetische
Wechselfeldsuszeptibilität bestimmt. Wie der Inset in Abb. 7.2 zeigt, weist diese einen
ausgeprägten Peak oberhalb von 23 K und darüber hinaus bei 14 K ein erheblich breiteres
Maximum auf. Das Maximum bei TN = 23 K ist korreliert mit dem Auftreten
langreichweitiger magnetischer Ordnung, wie aus Neutronenmessungen hervorgeht
[Szy99]. Das Maximum bei 14 K wird vermutlich durch einen weiteren magnetischen
Übergang verursacht. Aus diesem Grunde wurden die Proben im Hinblick auf den
magnetischen Übergang bei 23 K untersucht. Wie aus der Abb. 7.2 hervorgeht, steigt TN
über die Länge geringfügig um 3 % von 23.4 K auf 24.1 K an. Diese Werte liegen etwas
unterhalb der Ordnungstemperatur des polykristallinen Ausgangsmaterials von 24.3 K.
Dieses nahezu konstante Verhalten der physikalischen Eigenschaften (RRR, TN) über eine
Länge von 31 mm stimmt mit der vorher in Kap. 5.4.3 diskutierten homogenen
Elementverteilung im Kristall überein.
Abb. 7.2: Verlauf der magnetischen
Ordnungstemperatur TN über die
Kristalllänge z des Tb2PdSi3-
Kristalles. Der Inset zeigt eine der
c(T)-Kurven, die zur Bestimmung von
TN dienten. Der magnetische
Übergang bei 23.5 K führt zu einem
deutlichen Peak, während das zweite
lokale Maximum bei 14 K erheblich
breiter ist.
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7.2 Anisotropie der magnetischen Eigenschaften von SE2PdSi3
Es ist bekannt, dass Tb2PdSi3- und Dy2PdSi3-Verbindungen einen ausgeprägten negativen
Magnetowiderstand (MR) und komplexe magnetische Ordnung aufweisen. Das wurde bisher
durch Untersuchungen von Polykristallen ermittelt [Mal98, Szy99]. Zur weiteren
Charakterisierung dieser Eigenschaften in Abhängigkeit von der Orientierung des äußeren
Feldes wurden Messungen an Tb2PdSi3- und Dy2PdSi3-Einkristallen sowohl in der
Basalebene (Hïï> @  ), als auch senkrecht zur Ebene (Hïï[0001]) durchgeführt.
7.2.1 Magnetowiderstand
Der Magnetowiderstand (MR) wurde mit longitudinaler (Hïïj) und transversaler (H^j)
Stromrichtung gemessen. Er ist definiert gemäß:
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Abb. 7.3: Magnetowiderstand des
Tb2PdSi3-Einkristalles mit H, jïï > @
bei verschiedenen Temperaturen als
Funktion des äußeren Feldes.
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Wie beispielhaft an Tb2PdSi3 mit Hïï> @  und longitudinaler Stromführung in Abb.
7.3 gezeigt wird, weisen diese Silizidverbindungen einen negativen Magnetowiderstand
auf. Darüber hinaus ergibt sich mit zunehmender Temperatur ein immer flacherer Verlauf
der Kurven, wie dies bereits an Polykristallen gefunden wurde [Mal98]. Dieses prinzipielle
Verhalten, welches allerdings im magnetisch geordneten Zustand unterhalb von 23 K durch
die Wechselwirkung der Elektronen mit den korrelierten magnetischen Momenten der SE-
Ionen modifiziert wird, ist auf das kristallelektrische Feld zurückzuführen und soll im
folgenden diskutiert werden.
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Bei den freien SE-Ionen mit nicht abgeschlossener 4f-Schale wie Tb mit einer
Gesamtdrehimpulsquantenzahl J = 6 sind die 2J + 1 Elektronenzustände - PM  entartet.
Im Kristall wird diese Entartung teilweise durch das anisotrope elektrische Feld der
Nachbaratome und der Valenzelektronen aufgehoben. Die entstehenden Kristallfeldniveaus
weisen einen typischen Abstand von mehreren meV auf. Rechnungen an anderen
intermetallischen Verbindungen wie PrPd2Al3 und PrPd2Ga3 haben ergeben, dass dort der
Abstand des ersten angeregten Niveaus vom Grundzustand DECF = 3...7 meV beträgt
[Liu99]. Die Eigenfunktionen der Kristallfeldniveaus G[  sind dabei jeweils
Linearkombinationen mehrerer Elektronenzustände:
D D( J+ P= % O= m m (7.3)
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G[ M MF - P= Ê  (7.2)
Wegen der großen Abstände ist bei tiefen Temperaturen, bei denen diese Untersuchungen
durchgeführt wurden, in erster Linie das unterste Kristallfeldniveau besetzt. Falls dieses
unterste Niveau entartet ist, findet eine Streuung der Leitungselektronen zwischen den
entarteten Zuständen dieses Energieniveaus statt, was zu einem Beitrag zum elektrischen
Widerstand führt. Entsprechend dem Zeeman-Effekt kann die Entartung der
Kristallfeldniveaus durch ein äußeres Magnetfeld aufgehoben werden. Da die
Leitungselektronen eine thermische Fermiverteilung aufweisen, findet weiterhin Streuung
statt, wobei sich der Energieübertrag mit dem Landéschen g-Faktor des SE-Ions und dem
Betrag des Magnetfeldes berechnen läßt gemäß:
Durch Erhöhung des angelegten Feldes wird der Abstand der Niveaus größer und die
Wahrscheinlichkeit einer Anregung geringer, so dass der Widerstand abnimmt. Für DEZ
>> kBT kann praktisch keine Streuung an den 4f-Schalen mehr erfolgen, da die zur Verfügung
stehende thermische Energie nicht ausreicht. Der Magnetowiderstand geht in Sättigung
über. Mit steigender Temperatur nehmen die MR(H)-Kurven einen immer flacheren Verlauf
an, weil die thermische Energie größer ist und damit die Sättigung erst bei höheren Feldern
erreicht wird. Die an den Kristallen durchgeführten Messungen erfolgten bis zu einem
Feld von 7 T, bei dem noch keine Sättigung erreicht war.
Aus dem Verlauf der MR(H)-Kurve bei T = 30 K in Abb. 7.3 für H, jïï> @  kann
allerdings näherungsweise eine Sättigung bei µ0H = 10 T extrapoliert werden. Da die
thermische Energie kBT = 2.6 meV beträgt, ergibt sich mit kBT = DEZ ein Niveauabstand
von Dml » 3 wie ungefähr zu erwarten ist. Im magnetisch geordneten Zustand (T < 23 K)
weisen die Kurven keinen monotonen Verlauf auf. So nimmt im Feldbereich bis 0.8 T der
Magnetowiderstand deutlich steiler ab und für T £ 10 K kann bei steigendem Magnetfeld
eine Schulter in der MR(H)-Kurve beobachtet werden. Wie die MR(H)-Messungen bei
4.2 K in Abb. 7.4 zeigen, tritt ein solcher Verlauf unabhängig von der Feldrichtung bei
85
jïï> @  auf. Bei jïï[0001] ist die Abnahme des Magnetowiderstandes bis zu einem
maximalen Feld von 7 T erheblich geringer. Für j, Hïï[0001] kann sogar unterhalb von
4.8 T ein positiver Magnetowiderstand beobachtet werden. Während die drei anderen
Konfigurationen unterhalb eines kritischen Feldes µ0Hc » 0.7 T einen steilen Abfall des
MR aufweisen, drückt sich dies Feld im Falle des positiven MR (j, Hïï[0001]) in einem
geringeren Anstieg von MR(H) unterhalb von Hc aus.
Wie ein Vergleich mit Abb. 7.5 zeigt, kann auch in Dy2PdSi3-Einkristallen eine Anisotropie
im Magnetowiderstand beobachtet werden, die allerdings schwächer ausgeprägt ist.
Außerdem tritt in dieser Verbindung der positive Magnetowiderstand unterhalb von 0.6 T
für Hïï[0001] und jïï> @   auf. Auch in TbNi2B2C ist unterhalb eines kritischen Feldes
der Magnetowiderstand positiv und nimmt erst mit weiter steigendem Feld einen negativen
Verlauf an [Bitt97, Mül98]. Bei dieser Verbindung führt die Zerstörung der
inkommensurablen magnetischen Ordnung zu einem positiven MR, der erst beim Übergang
zur ferromagnetischen Ordnung abnimmt. Eine Anisotropie des Magnetowiderstandes wie
in Tb2PdSi3 in Abhängigkeit von der Stromrichtung für eine vorgegebene Feldrichtung
wurde ebenso in Gd2PdSi3 gemessen und ist auf die Anisotropie der Fermifläche
zurückzuführen [Sah99]. In Gd2PdSi3 kann sowohl der Nulldurchgang als auch ein weiterer
Knick im Verlauf von MR(H), der vergleichbar ist mit jenem bei Hc für Tb2PdSi3 (siehe
Abb. 7.4), mit metamagnetischen Übergängen in der Magnetisierungskurve korreliert
werden. Möglicherweise ist daher die Anomalie im Magnetowiderstand bei Hc auf einen
metamagnetischen Übergang zurückzuführen.
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Abb. 7.4: Magnetowiderstand des Tb2PdSi3-
Einkristalles bei 4.2 K mit jeweils longitudinaler
und transversaler Stromführung bei Hïï > @
(Abb. 7.4A) und  Hïï[0001] (Abb. 7.4B) als
Funktion des äußeren Feldes.
Abb. 7.5: Magnetowiderstand des Dy2PdSi3-
Einkristalles bei 4.2 K mit jeweils longitudinaler
und transversaler Stromführung bei Hïï > @
(Abb. 7.4A) und  Hïï[0001] (Abb. 7.4B) als
Funktion des äußeren Feldes.
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7.2.2 Magnetische Ordnung
Zur Charakterisierung der magnetischen Ordnung von Tb2PdSi3 wurde die Suszeptibilität
als Funktion der Temperatur für beide Feldorientierungen mit einem äußeren Feld µ0H =
10 mT gemessen (Abb. 7.6). Für Hïï> @   führen die zwei magnetischen Übergänge
bei 14.1 und 23.6 K zu Peaks, die so auch an Polykristallen beobachtet wurden [Mal98].
Mit Hïï[0001] konnte hingegen nur eine erheblich geringere Suszeptibilität gemessen
werden und auch der Übergang bei 22.4 K führt zu einem lediglich schwach ausgeprägten
lokalen Maximum. Oberhalb von 50 K im paramagnetischen Zustand konnte ein linearer
Verlauf der inversen Suszeptibilität, also ein Verhalten entsprechend dem Curie-Weiß-
Gesetz festgestellt werden:
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Hierbei ist Q die Curie-Temperatur und C die Curie-Konstante, die sich unter anderem aus
der Anzahldichte der magnetischen Ionen N und der effektiven Magnetonenzahl p
zusammensetzt. Aus dem gemessenen Verlauf von c(T) kann eine effektive Magnetonenzahl
von p[0001] = 10.2 (Hïï[0001]) und S> @   = 9.9 (Hïï> @ ) bestimmt werden, was nur
etwas oberhalb des nach der Hundschen Regel für freie Tb-Ionen berechneten Wertes von
p = 9.72 liegt. Da sich für Hïï> @  mit Q
> @
 = 26 K im Unterschied zu Hïï[0001]
mit Q[0001] = -34 K eine positive Curie-Temperatur ergibt, kann davon ausgegangen werden,
dass die Richtung leichter Magnetisierung innerhalb der Basalebene liegt.
Abb. 7.6: Suszeptibilität des
Tb2PdSi3-Einkristalles für
verschiedene Richtungen des
äußeren Feldes als Funktion der
Temperatur. Während mit
Hïï > @  zwei magnetische
Übergänge bei 23.6 und 14.1 K
beobachtet werden, kann mit
Hïï > @  nur ein Übergang bei
23.6 K gemessen werden.
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Dies widerspricht zwar Neutronenstreuexperimenten an Polykristallen von Szytula et al.
[Szy99], die von einer [0001]-Richtung ausgehen, ist aber in Übereinstimmung mit
Magnetisierungsmessungen von Sampathkumaran [Sam00]. Zur Klärung dieses
Widerspruches ist es daher sinnvoll, Neutronenexperimente auch an Einkristallen
durchzuführen, die jetzt in ausreichender Größe zur Verfügung stehen, um daran das
magnetische Verhalten noch weitergehend zu untersuchen.
Um weitere Informationen über die magnetische Ordnung von Tb2PdSi3 zu erlangen, wurde
der magnetokalorische Effekt (MCE) untersucht. Er drückt sich als Abkühlung oder
Erwärmung einer Probe hervorgerufen durch die Änderung des äußeren Feldes aus und
wird zum Erreichen sehr tiefer Temperaturen angwendet. Der MCE ist eine intrinsische
Eigenschaft aller magnetischen Materialien und beruht auf der Kopplung des magnetischen
Untergitters an ein äußeres Magnetfeld, was zu einer Änderung des magnetischen Anteils
der Entropie der Probe gemäß DS = S(H) - S(0) führt. Die Entropieänderung zwischen 0
und 5 T wurde mit einer der fundamentalen Maxwell Relationen aus feldabhängigen
Magnetisierungsmessungen bei verschiedenen Temperaturen 4.2 K < T < 50 K berechnet:
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Da spontane magnetische Ordnungsübergänge einer paramagnetischen Verbindung zur
Änderung der Magnetisierung in einem engen Temperaturintervall führen, ergibt sich ein
Peak im magnetokalorischen Effekt, wie er zum Beispiel in GdPd am ferromagnetischen
Übergang (T
c
 = 38 K) beobachtet wurde [Tish99].
An Tb2PdSi3 konnte für Hïï> @  ein Maximum unterhalb von 30 K beobachtet werden,
das vermutlich auf den magnetischen Ordnungsübergang zurückzuführen ist. Für Hïï[0001]
hingegen ist der magnetokalorische Effekt erheblich schwächer und es tritt kein ausgeprägtes
Maximum auf (Abb. 7.7). In Übereinstimmung mit den Ergebnissen zur Suszeptibilität
zeigt dies, dass die Richtung leichter Magnetisierung innerhalb der Basalebene liegt, so
dass ein Feld in > @  -Richtung  zur Änderung der magnetischen Ordnung führt. Die
deutliche Anisotropie des magnetokalorischen Effektes drückt sich auch in einer Abnahme
der Entropie für Hïï> @   aus, während für Hïï[0001] eine Entropiezunahme
beobachtbar ist. Eine solche anomale Zunahme der Entropie durch ein äußeres Feld konnte
bereits an PrNi5 in einem Temperaturbereich 3 K < T < 13 K nachgewiesen werden. Dieses
Verhalten wird bedingt durch Effekte des kristallelektrischen Feldes [Ran98]. Die
Anisotropie des magnetokalorischen Effektes bedeutet anschaulich, dass ein Einsatz von
Tb2PdSi3 im Entmagnetisierungskryostaten einen Kühleffekt nur für Hïï> @   ermöglicht,
während es mit Hïï[0001] zu einer Erwärmung kommt.
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Eine Anisotropie des magnetokalorischen Effektes konnte bisher noch nicht an anderen
Substanzen beobachtet werden und ist ein Beweis des interessanten magnetischen Verhaltens
dieser Verbindung.
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Abb. 7.7: Die durch eine
Feldänderung zwischen 0 und 5 T
hervorgerufene Entropieänderung DS
des Tb2PdSi3-Einkristalles für
verschiedene Richtungen des
äusseren Feldes als Funktion der
Temperatur. Während mit Hïï > @
eine deutliche Entropieabnahme DS
mit einem Extremum bei dem
magnetischen Übergang beobachtet
wird, kann mit Hïï[0001] nur eine
geringe Entropiezunahme gemessen
werden.
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8 DISKUSSION DER ERGEBNISSE
8.1 Konstitution und Erstarrungsverhalten
Trotz interessanter physikalischer Eigenschaften wurden die Phasendiagramme von SE-
ÜM-Verbindungen bisher nur für wenige mehrkomponentige Systeme (z. B. Fe-Nd-B) gut
untersucht. Vollständige Angaben zum Phasendiagramm mehrkomponentiger Systeme sind
schwierig, weshalb im allgemeinen nur einige relevante Teile (Schnitte) untersucht werden.
Durch die hier vorgelegten Ergebnisse konnten wichtige Teile des Tb-Ni-B-C-
Phasendiagramms geklärt werden. Insbesondere konnten mittels Hochtemperatur-DTA
Ergebnisse zum Schmelzverhalten der Verbindung TbNi2B2C erhalten werden, für die wegen
der hohen Temperaturen und Reaktivität der Elemente keinerlei verlässliche Angaben
vorlagen. Für die intermetallische Verbindung TbNi2B2C konnte ein peritektischer
Bildungsmechanismus nachgewiesen werden. Durch umfangreiche
Konstitutionsuntersuchungen der Tb-Y-Ni-B-C- und Tb-Er-Ni-B-C-Mischsysteme wurde
ebenfalls ein inkongruentes Schmelzverhalten der pseudoquaternären Verbindungen
TbxY1-xNi2B2C und TbxEr1-xNi2B2C gezeigt. Dabei sind die peritektischen Temperaturen
vom Verhältnis der Seltenen Erden abhängig und der Primärerstarrungsbereich wird von
den Eutektika mit Ni-reichen Phasen begrenzt.
Im Gegensatz zu den SE-ÜM-Borokarbiden wurde für die untersuchten Tb(Dy)-Pd-Si-
Systeme ein kongruentes Schmelzverhalten der SE2PdSi3-Phase (SE = Tb, Dy) gefunden.
Die Schmelztemperaturen beider Verbindungen oberhalb von 1680°C unterscheiden sich
nur wenig und die Schmelzpunktmaxima sind etwas zur SE-reichen Seite verschoben. Der
Existenzbereich der Phasen Tb2PdSi3 bzw. Dy2PdSi3 ist durch die retrograde Löslichkeit
gekennzeichnet, die zur Ausscheidung von TbSi bzw. DySi bei der Abkühlung führt.
Die umfangreichen Konstitutionsuntersuchungen an den hier ausgewählten SE-ÜM-
Systemen mit gegensätzlichem Erstarrungsverhalten waren Voraussetzung für eine gezielte
Optimierung der Parameter bei der Einkristallzüchtung. Ferner waren sie hilfreich für das
Verständnis des Gefüges polykristalliner Proben, sowie für die Entwicklung effektiver
Wärmebehandlungsverfahren zur Homogenisierung der Proben. Obwohl die Ergebnisse
nur beispielhaft für ausgewählte Systeme ermittelt werden konnten, sind sie zumindest
qualitativ auf eine breite Klasse verwandter Systeme anwendbar.
8.2 Einkristallzucht
Wegen der hohen Schmelztemperaturen der intermetallischen Verbindungen und der
reaktiven Seltenen Erden sind für beide Systeme tiegelfreie Einkristallzüchtungsverfahren
wie das Zonenschmelzen erforderlich, bei dem die für die inkongruent schmelzenden
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Borokarbide notwendige Konzentrationsdifferenz zwischen Schmelze und Kristall
realisierbar ist. Die tiegelfreie Züchtung setzt voraus, dass die Oberflächenspannung der
Schmelze hinreichend groß ist, um die Schmelzzone zwischen Kristall und Nährstab zu
halten. Dieser Anforderung genügten beide Systeme, wobei allerdings bei den Siliziden
wegen der etwas geringeren Oberflächenspannung mit kürzerer Zone und kleiner
Rotationsfrequenz von Kristall- und Nährstab gearbeitet werden musste. Die weiteren für
die Einkristallzüchtung notwendigen Parameter sind eine Konsequenz des
Erstarrungsverhaltens und somit in beiden Systemen verschieden. Entsprechend dem
Tillerschen Kriteriums erfordern die inkongruent schmelzenden Borokarbide wegen des
Verteilungskoeffizienten keff < 1 eine erheblich geringere Ziehgeschwindigkeit um
konstitutionelle Unterkühlung zu vermeiden. Im Vergleich beider Systeme macht sich dies
in der ungefähr um einen Faktor fünf langsameren Geschwindigkeit bei den Borokarbiden
bemerkbar. Auch die durch das Drei-Zonen-Modell beschriebene Tendenz zum
polykristallinen Wachstum ist eine Folge des inkongruenten Schmelzverhaltens der
Borokarbide und bedingt Einschränkungen bei der Wahl der Ziehparameter.
Darüber hinaus ist für die erfolgreiche Einkristallzüchtung eine möglichst exakt kontrollierte
Zusammensetzung des Ausgangsmaterials erforderlich. Hierin unterscheidet sich diese
Züchtungsmethode auch von der allgemein verbreiteten Fluxzüchtung der Borokarbide,
bei der geringfügige Abweichungen von der Stöchiometrie auftreten dürfen. Mit der im
Rahmen dieser Arbeit entwickelten Präparationstechnologie der polykristallinen
Ausgangsstäbe, die insbesondere das schonende induktive Aufschmelzen in der
Schwebeschmelzanlage ausnutzt, konnten die Massenverluste während der Präparation
von z. T. > 3 m.% auf < 0.5 m.% im Vergleich zum Schmelzen im Lichtbogenofen gesenkt
werden. Zusätzlich muss bei den Borokarbiden eine nichtstöchiometrische
Zusammensetzung der Zone realisiert werden. Bei der Kristallzüchtung stellt grundsätzlich
die Kontrolle der Zonenlänge während des Züchtungsprozesses besondere Anforderungen.
Die Form der Phasengrenzfläche ist ein weiterer wichtiger Faktor bei der Kristallzüchtung,
da durch eine konvexe Form die Keimauslese ermöglicht wird und die Randkörner aus
dem Kristallstab wachsen. Auf Grund des Skin-Effektes dringt beim induktiven
Zonenschmelzen das Feld in die Schmelze ein und verursacht so eine zum Rand hin konkav
verlaufende Phasengrenzfläche zwischen Kristall und Schmelze. Durch Optimierung der
Spulengeometrie konnte der konvexe Verlauf in der Kristallmitte stärker ausgeprägt und
weiter zum Rand hin ausgedehnt werden. Unter diesen Voraussetzungen wurde bei den
Borokarbidkristallen ein großer einkristalliner Bereich erhalten, der allerdings von einer
polykristallinen Randschicht umschlossen wird. Die Einkristallinität aber ist nicht allein
von der Form der Phasengrenzfläche abhängig. Bei den Siliziden konnte ein geringerer
Einfluss der Zonenform beobachtet werden, wobei der einkristalline Bereich fast über den
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gesamten Stabdurchmesser ausgedehnt ist. Dies liegt daran, dass beim kongruenten
Schmelzen sich weniger Keime ausbilden. In weiterführenden Untersuchungen sollte
allerdings durch Einsatz eines anderen Oszillators im MHz-Bereich versucht werden, die
Eindringtiefe zu reduzieren und so die polykristalline Randschicht zu unterdrücken. Durch
den Einsatz eines Spiegelofens mit optischer Heizung konnte eine durchgehend konvexe
Phasengrenze erhalten werden. Einige Kristalle konnten bereits gezüchtet werden, die bis
zum Rand ausgedehnt sind. Nachteilig wirkt sich hier allerdings aus, dass kein Pyrometer
zur Bestimmung der Zonentemperatur eingesetzt werden konnte, da die Streustrahlung
der optischen Heizung das Messergebnis verfälschen würde. Durch das Fehlen der durch
das Magnetfeld bedingten turbulenten Durchmischung der Schmelzzone kann es zu einer
inhomogeneren Elementverteilung kommen. Auch ist die Tendenz größer, dass vorhandene
Gasbläschen nicht an den Rand der Schmelze transportiert, sondern im Kristall als Poren
ausgeschieden werden.
Die Kontrolle des Züchtungsprozesses erfolgt durch Überwachung der Zonenlänge und
der Temperatur, was auch als indirektes Mass für die Änderung der Zonenzusammensetzung
anzusehen ist. Da die Anpassung der Heizleistung manuell erfolgt, kann sie immer nur
eine Reaktion auf bestehende sichtbare Veränderungen sein und führt im Kristall zu
Inhomogenitäten. Bei inkongruent schmelzenden Verbindungen sind diese erheblich
ausgeprägter wegen der unterschiedlichen Zusammensetzung von Schmelze und Kristall
bzw. Nährstab, so dass Veränderungen der Zonenlänge die Konzentration in der Schmelze
und damit die des wachsenden Kristalls verändern.
8.3 Charakterisierung der Mikrostruktur und Homogenität der
Kristalle
Die durch Zonenschmelzen hergestellten Kristalle besitzen in Richtung der Längsachse
Abmessungen von zum Teil mehreren Zentimetern. Deshalb ist eine Überprüfung der
Homogenität der Kristalle entlang der Achse notwendig um nachzuweisen, inwieweit
einzelne einkristalline Proben repräsentative reproduzierbare Eigenschaften des Kristalls
liefern können. Bei den in der Literatur bisher vorwiegend untersuchten mit Flux gezüchteten
Borokarbiden besteht dieses Problem wegen der geringen Abmessungen weniger. Aber
auch bei den von einer japanischen Gruppe durch Zonenschmelzen hergestellten
Borokarbiden wurde diese Frage noch nicht untersucht. Die eigenen Untersuchungen dienen
zusätzlich auch dazu, weitere Informationen zum Erstarrungsverhalten zu bekommen. Für
diese Untersuchungen mussten unterschiedliche physikalische und elektronen-
mikroskopische Methoden kombiniert werden.
Durch die Untersuchung von Längsschliffen mit der Mikrosonde erfolgt die Konzentrations-
bestimmung der Elemente über die Länge. Allerdings ist die Messgenauigkeit bei der
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Bestimmung der leichten Elemente wie B und C bei den Borokarbiden ungenau. Die
Untersuchung des SE-Verhältnisses und der Ni-Konzentration zeigt eine gewisse
Segregation, die durch das Schmelzverhalten der SENi2B2C-Phase begründet werden kann.
Das kongruente Schmelzverhalten der Silizide hingegen ergibt deutlich geringere
Konzentrationschwankungen im Kristall. Weitere Aussagen zum Erstarrungsverlauf
ermöglichte die Untersuchung der einzelnen Phasen der letzten Zone und des
Konzentrationssprungs zwischen ihr und dem Kristall. In dem deutlich kleineren
Verteilungskoeffizienten von Ni bei den Borokarbiden (keff,Ni = 0.76) im Vergleich zu jenem
von Pd bei den Siliziden (keff,Pd = 0.94) drückt sich das unterschiedliche Schmelzverhalten
aus.
Das Restwiderstandsverhältnis lieferte insbesondere bei den Borokarbiden zusätzliche
Informationen zur Perfektion, jedoch gibt es keinen eindeutigen Zusammenhang mit der
Zusammensetzung. Bei den Siliziden hingegen ist durch die statistische Verteilung von Pd
und Si auf den Gitterplätzen das Restwiderstandsverhältnis kein geeignetes Mass zur
Charakterisierung der Perfektion. Die Untersuchung weiterer physikalischer Größen wie
magnetischer Ordnungstemperatur und supraleitender Sprungtemperatur hat nur geringe
Veränderungen über die Länge ergeben, d. h., die Messungen an den Proben sind
repräsentativ für den gesamten Kristall. Die an Kristallanfang und Ende gefundenen
unterschiedlichen planaren Defekte der Realstruktur bei dem Borokarbidkristall haben
keinen Einfluss auf die untersuchten physikalischen Größen.
Eine Verbesserung der supraleitenden Sprungtemperatur und der Übergangsbreite konnte
bei den Borokarbiden durch eine Glühbehandlung der Einkristalle erzielt werden, die auf
einem Ausheilen lokaler Punktdefekte des Kristallgitters beruht. Bei den polykristallinen
Proben führt sie ferner zu einer Homogenisierung der SENi2B2C-Phase und damit einer
Reduzierung der Übergangsbreite. Bei den Siliziden können durch die Glühbehandlung
die TbSi- bzw. DySi-Ausscheidungen wirkungsvoll aufgelöst werden. Allerdings haben
sie wegen ihres geringen Volumenanteils keine Auswirkungen auf die physikalischen
Eigenschaften. Im Unterschied zu lokalen Gitterdefekten ist ihre räumlichen Ausdehnung
von mehreren Mikrometern zu groß verglichen mit der Wellenlänge der Elektronen, so
dass sie nicht wesentlich die elektrischen Eigenschaften beeinflussen.
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8.4 Korrelation von Magnetismus und Supraleitung in den
Borokarbidmischreihen
Die Aufklärung der Korrelation zwischen Supraleitung und magnetischen Phänomenen
ist einer der wichtigsten Gesichtspunkte bei der Untersuchung der Borokarbide. Dabei
bieten Mischreihen mit unterschiedlichen Seltenen Erden die Möglichkeit einer
kontinuierlichen Veränderung (Tuning) der Eigenschaften. Im Rahmen dieser Arbeit wurden
die Mischreihen TbxY1-xNi2B2C und TbxEr1-xNi2B2C untersucht, wobei die beteiligten
Randsysteme TbNi2B2C magnetische Ordnung, YNi2B2C Supraleitung und ErNi2B2C beide
Phänomene aufweisen. Da Untersuchungen der Eigenschaften dieser Mischreihen zu Beginn
der Arbeit noch nicht vorlagen, wurden zunächst an polykristallinen Proben die
magnetischen und supraleitenden Eigenschaften untersucht. Wie auch in anderen
Mischsystemen konnte gezeigt werden, dass die Supraleitung primär durch das SE-
Verhältnis bestimmt wird. Dabei ist die Paarbrechung durch die magnetischen Momente
für die Unterdrückung der Supraleitung verantwortlich und es zeigt sich, dass Tb wegen
seines hohen de Gennes-Faktors ein effektiver Paarbrecher ist und damit eine steile
Abnahme von Tc innerhalb der Mischreihen bedingt. In der Literatur wird ferner der Einfluss
der Unordnung auf den SE-Gitterplätzen als Ursache der Abnahme von Tc in Mischreihen
diskutiert. Dies ist allerdings besonders bei nicht magnetischen SE-Ionen wie in der
YxLu1-xNi2B2C-Mischreihe relevant [Freu98], während die paarbrechende Wirkung der
magnetischen Ionen in den hier untersuchten Mischreihen für die Unterdrückung der
Supraleitung verantwortlich ist. Neben dem Einfluss des SE-Verhältnisses haben unsere
Untersuchungen gezeigt, dass die Supraleitung aber auch von der Konzentration der
anderen Elemente abhängt, also von der Lage der Zusammensetzung im
Homogenitätsgebiet der SENi2B2C-Phase. Dies konnte an Proben nachgewiesen werden,
deren SE-Verhältnis gleich war, die aber unterschiedliche physikalische (Tc, TN) und auch
strukturelle Eigenschaften (Volumen der Elementarzelle) aufweisen. Zwar ist die direkte
Konzentrationsbestimmung der Elemente zu ungenau, aber anhand der Minoritätsphasen
in der Probe, kann eine indirekte Aussage zur Zusammensetzung der Hauptphase gemacht
werden. So weisen Proben mit kleinerem Ni/B-Verhältnis ein höheres Tc, ein größeres
RRR und ein größeres Elementarzellenvolumen auf als jene mit größerem Ni/B-Verhältnis.
Dies zeigte sich auch bei der Untersuchung eines gezüchteten Einkristalles über die Länge.
Um diesen Einfluss auf die physikalischen Eigenschaften weiter zu untersuchen, müssen
Einkristalle gezüchtet werden, bei denen gezielt die Zusammensetzung innerhalb des
Homogenitätsgebietes verändert wird. Dies kann zum einen durch geringfügige Änderungen
in der Zusammensetzung des Nährstabes geschehen aber auch durch Wahl unterschiedlicher
Zusammensetzungen der fremden Zone (z. B. Ni2B-reich, Ni3B-reich, SENi6B3-reich,...).
Die magnetischen Eigenschaften der Mischkristalle wurden ebenfalls durch Suszeptibilitäts-
aber auch durch Magnetisierungsmessungen untersucht. Dabei führt die
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antiferromagnetische Ordnung in beiden Mischreihen bei der Néel-Temperatur zu einem
Knick in der c(T)-Kurve. Durch die Verdünnung der Tb-Ionen wird die magnetische
Ordnungstemperatur in beiden Mischreihen steil abgesenkt. Während TN(x) in der
TbxY1-xNi2B2C-Mischreihe linear bis zur vollständigen Unterdrückung abnimmt, kann in
der TbxEr1-xNi2B2C-Mischreihe im gesamten Konzentrationsbereich magnetische Ordnung
beobachtet werden. Wegen der unterschiedlichen magnetischen Ordnungen der beiden
Randsysteme nimmt dabei TN(x) in der TbxEr1-xNi2B2C-Mischreihe einen ungewöhnlichen
Verlauf und ist für x < 0.5 nahezu konstant. Die Untersuchungen beider Mischreihen zeigen,
dass die magnetische Ordnungstemperatur im Unterschied zur Supraleitung durch das
Verhältnis der SE-Ionen, aber kaum durch die Konzentration der anderen Elemente
beeinflusst wird. Für niedrige Temperaturen führt in TbNi2B2C eine schwach
ferromagnetische Ordnung zu einem ausgeprägten Maximum in c(T). Die in
Magnetisierungsuntersuchungen von Einkristallen beobachtete Hysterese ist ein zusätzlicher
Nachweis dieser Ordnung, die in der Literatur bisher noch umstritten ist. Dieses
Hystereseverhalten wird bereits durch Hinzulegieren von 10 % ErNi2B2C unterdrückt,
was auf Unordnung auf den Gitterplätzen zurückgeführt werden muss.
In den Untersuchungen des oberen kritischen Feldes an TbxY1-xNi2B2C-Einkristallen zeigt
sich der Einfluss des Magnetismus auf die Supraleitung. Neben der erwarteten Absenkung
von Hc2 durch Hinzulegieren von Tb kann eine Anisotropie des oberen kritischen Feldes
erzeugt werden. Während YNi2B2C eine geringe Anisotropie Hc2ïï[100] > Hc2ïï[001] besitzt,
kehrt sich diese bereits bei Tb0.1Y0.9Ni2B2C um. Mit weiter steigendem Tb-Anteil nimmt
die Anisotropie Hc2ïï[100] < Hc2ïï[001] zunächst zu und wird maximal in Tb0.2Y0.8Ni2B2C. Mit
höherem Tb-Anteil nimmt die Anisotropie ab, was durch die einsetzende magnetische
Ordnung hervorgerufen wird. Der Nachweis der Koexistenz von Supraleitung und
Magnetismus im Konzentrationsbereich 0.3 £ x £ 0.4 konnte durch ergänzende Messungen
der spezifischen Wärme an Einkristallen erbracht werden. Dabei wird der Vorteil massiver
Einkristalle deutlich. Mit diesen führt der magnetische Übergang zu einem ausgeprägten
Maximum, so dass auch an den Mischkristallen noch deutlich der magnetische Übergang
beobachtet werden kann. Die Untersuchungen von Hc2 liefern zusätzliche Beweise, dass
die Änderung der Supraleitung durch Wechselwirkung der Leitungselektronen mit den
magnetischen Momenten der Tb-Ionen bestimmt wird. Dabei legen die Ergebnisse nahe,
dass wie bei TbNi2B2C, die magnetischen Momente in der (a,b)-Ebene liegen und so zu
einer Absenkung von Hc2ïï[100] gegenüber Hc2ïï[001] führen. Allerdings muss die exakte
magnetische Struktur der Mischkristalle noch durch Neutronenstreuexperimente aufgeklärt
werden. Eine theoretische Beschreibung von Fischer [Fisch72], welche die Absenkung
von Hc2 durch den Einfluss magnetischer Ionen in dirty limit Supraleitern beschreibt, konnte
auch bei den Borokarbiden erfolgreich angewendet werden. Aus dieser geht hervor, dass
die Anisotropie in Hc2 im wesentlichen durch die Anisotropie der Spinpolarisation der
Leitungselektronen zurückzuführen ist.
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8.5 Magnetoelektrische und magnetische Eigenschaften von SE2PdSi3
Die Gruppe der intermetallischen Verbindungen SE2PdSi3 wird im Unterschied zu den
Borokarbiden nicht supraleitend, zeigt aber ebenso wie diese interessante magnetische
Ordnungsphänomene bei tiefen Temperaturen. Wie bei den Borokarbiden werden die
elektrischen Eigenschaften durch Wechselwirkung der Leitungselektronen mit den
magnetischen Momenten der SE-Ionen beeinflusst. Dadurch kommt es in Tb2PdSi3 und
Dy2PdSi3 zu einem ausgeprägten negativen Magnetowiderstand. Die Untersuchungen an
Einkristallen sollten Informationen zur vermuteten Anisotropie magnetischer und
magnetoelektrischer Effekte liefern. Dabei konnte mit Magnetowiderstandsmessungen die
Anisotropie des MR nachgewiesen werden, die für Tb2PdSi3 stärker ausgeprägt ist als für
Dy2PdSi3. Die Ursache des negativen MR ist die Zeemanaufspaltung der Kristallfeldniveaus,
deren exakte Berechnung bei dieser Klasse von Verbindungen wegen der Unordnung auf
den Gitterplätzen auf prinzipielle Schwierigkeiten stößt. Theoretische Modelle müssen
dazu erst noch weiter entwickelt werden. Eine Ursache der Anisotropie, welche insbesondere
von der Richtung des angelegten Stromes abhängt, könnte eine Anisotropie der Fermifläche
sein.
Die Untersuchungen der Suszeptibilität von Tb2PdSi3 weisen ein deutlich anisotropes
Verhalten der magnetischen Ordnung auf, wie es ebenfalls an den Borokarbiden beobachtet
wurde. Allerdings geht aus diesen Untersuchungen ein Widerspruch zur in der Literatur
bisher diskutierten Spinanordnung hervor, der auch durch Magnetisierungsmessungen
gestützt wird. Die nun zur Verfügung stehenden Einkristalle bieten die Möglichkeit, durch
Neutronenstreuung die magnetische Ordnung exakter zu untersuchen. Die Untersuchung
des magnetokalorischen Effektes in Tb2PdSi3 zeigt ein stark anisotropes Verhalten der
zugrundeliegenden Entropieänderung DS, was bisher noch nicht beobachtet wurde. Durch
die Ausbildung eines Extremums im DS(T)-Verlauf im Bereich der magnetischen
Ordnungstemperatur bei Ausrichtung des äußeren Feldes in Richtung leichter
Magnetisierung geht allerdings die für den magnetokalorischen Effekt verantwortliche
Kopplung des magnetischen Untergitters der Probe mit dem äußeren Feld hervor. Diese
erstmalige Beobachtung einer Anisotropie und die Möglichkeit jetzt auch Einkristalle
herzustellen geben Anlass, nun an weiteren SE2PdSi3-Kristallen die Anisotropie der
magnetischen Ordnung zu untersuchen.
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8.6 Ausblick
Die Arbeit gibt Anregungen zu vertieften Untersuchungen zur Klärung der Wechselwirkung
der Leitungselektronen mit den magnetischen Momenten in den Borokarbid- und den
Silizidverbindungen. Insbesondere ermöglichen die Einkristalle die direkte Bestimmung
der Spinanordnung durch Neutronenmessungen, die bisher im Rahmen dieser Arbeit durch
indirekte makroskopische Messungen untersucht wurden. Vertiefte theoretische
Betrachtungen zur Klärung der Ursache der Anisotropie von Hc2(T) an TbxY1-xNi2B2C sind
notwendig unter Berücksichtigung der Charakteristika der Fermifläche, wobei auch
Untersuchungen wie die des de Haas-van Alphen-Effektes interessant sind. Auch ist die
Züchtung weiterer Kristalle der magnetischen SExY1-xNi2B2C-Mischreihen notwendig, um
den Einfluss magnetischer SE-Ionen mit unterschiedlichem de Gennes-Faktor auf die Hc2-
Anisotropie zu untersuchen. Durch weitere Messungen auch an anderen SE2PdSi3-
Einkristallen sollten die Ursachen der Anisotropie des magnetokalorischen Effektes geklärt
werden, der als alternative Kühlmethode zur traditionellen Gaskompressionsmethode bei
der zukünftigen Entwicklung neuer Kühlmechanismen große Bedeutung hat. Eine besondere
Anforderung an die Theorie stellt die Beschreibung der ermittelten magnetoelektrischen
Eigenschaften unter Berücksichtigung der Unordnung auf den Gitterplätzen dar.
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ZUSAMMENFASSUNG
Die vorliegende Arbeit beschreibt Untersuchungen der intermetallischen Phasen
TbxY1-xNi2B2C bzw. TbxEr1-xNi2B2C, Tb2PdSi3 sowie Dy2PdSi3, die sich auszeichnen durch
physikalische Erscheinungen, die durch die Wechselwirkung von Leitungselektronen mit
den magnetischen Momenten der SE-Ionen hervorgerufen werden. Sie umfasst Beiträge
zur Konstitution der Legierungssysteme, methodische Untersuchungen zur
Einkristallzüchtung, der Charakterisierung der Homogenität und Realstruktur der Kristalle
und zu physikalischen Eigenschaften (Supraleitung, Magnetismus), die in Zusammenarbeit
mit Mitarbeitern des IFW Dresden, der TU Dresden und mit weiteren Partnern bestimmt
wurden.
Die für das Erstarrungs- und Schmelzverhalten der intermetallischen Phasen relevanten
Ausschnitte der Tb-(Y, Er)-Ni-B-C bzw. Tb(Dy)-Pd-Si-Phasendiagramme, die bisher noch
nicht bekannt waren, konnten bestimmt werden. Auf dieser Basis wurden die
Prozessparameter der Einkristallzüchtung durch tiegelfreies Zonenschmelzen optimiert.
Die unterschiedlichen Erstarrungstypen, peritektische Erstarrung von SENi2B2C und
kongruentes Erstarren von SE2PdSi3, wurden durch unterschiedliche Ziehgeschwindigkeiten
bei der Einkristallzüchtung berücksichtigt. Polykristalline Randschichten, die vorwiegend
bei SENi2B2C auftraten, haben ihre Ursache in einer konkav gekrümmten Phasengrenzfläche
aber auch im peritektischen Erstarrungsmechanismus der Phase. An den massiven
Einkristallen wurden erstmalig Homogenitätsuntersuchungen hinsichtlich
Elementkonzentration und physikalischer Eigenschaften (Tc, TN, RRR) als Funktion der
Längskoordinate durchgeführt. Die geringen Eigenschaftsunterschiede zeigen, dass mit
den einkristallinen Proben repräsentative Aussagen gemacht werden können. Aus der
geringen Zusammensetzungsänderung über die Kristalllänge konnte in Verbindung mit
in-situ Messungen der Zonentemperatur ein einfaches Prozessmodell des Zonenschmelzens
der untersuchten Verbindungen entwickelt werden.
Die Korrelation von magnetischen und supraleitenden Eigenschaften der
Borokarbidmischreihen, insbesondere Tc und TN, werden primär vom Verhältnis der Seltenen
Erden bestimmt. Beide Mischreihen weisen einen steilen Abfall von Tc(x) mit dem Tb-
Anteil x auf. Darüber hinaus konnte der Einfluss der Konzentration der weiteren Elemente
bewiesen werden. An Einkristallen konnte eine Anisotropie des oberen kritischen Feldes
von TbxY1-xNi2B2C gezeigt werden, die nicht von kristallographischen Strukturen sondern
durch die magnetischen Tb-Ionen bestimmt wird. Zur quantitativen Beschreibung konnte
erfolgreich eine Theorie von Fischer angewendet werden. Die Untersuchungen der
Tb2PdSi3- und Dy2PdSi3-Einkristalle ergaben eine Anisotropie der magnetoelektrischen
Eigenschaften. Ferner konnte für Tb2PdSi3 gezeigt werden, dass die bisherige Vorstellung
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der magnetischen Ordnung nicht mit den Untersuchungen an Einkristallen übereinstimmt,
was weitergehende Neutronenstreuexperimente an den jetzt zur Verfügung stehenden
Einkristallen notwendig macht. Ferner wurde der magnetokalorische Effekt an Tb2PdSi3
untersucht, wobei erstmalig eine Anisotropie dieses Effektes beobachtet werden konnte.
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